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INTRODUCCION.-
INTRODUCCION
El estado oristalino en polfmeros viene determinado por- 
que, bajo condiciones apropiadas de temperatura, presiôn, tensiôn 
o por influencia de disolventes, existe una ordenaciôn de las ca­
denas macromoleculares o de partes de ellas, presentando los enla 
ces de cadena estados rotacionales u orientados altamente favore- 
cidos dando lugar a que el sistema se organice en disposiciones rje 
gulares tridimensionales con los ejes de las cadenas paralelos en­
tre si,
Nuchos son los factores que determinan la cristalinidad 
en polfmeros. En primer lugar, la condiciôn fundamental es la re- 
gularidad qufmica y estructural. Los polfmeros de condensaoiôn li- 
neales son altamente cristalinos como consecuencia de que sus uni- 
dades no poseen isomeria de ninguna clase y de que, al existir gru 
pos polares en la espina dorsal de la cadena, las fuerzas intermol£ 
culares son elevadas en tanto que en polfmeros vinflicos, la irre- 
gularidad estereoqufmica manifestada en la isomeria d, 1. puede 
impedir la cristalizaciôn de muchos de estos polfmeros.
En segundo lugar, los factores termodinâmicos y cinéti- 
cos bajo los que se desarrolla la cristalinidad son los que go­
bie rnan el proceso de cristalizaciôn, el contenido oristalino to­
tal, el tamano de las entidades cristalinas y la morfologfa y tei- 
tura ffsica de un polfmero dado.
Uno de los aspectos mâs importantes a senalar es el ca- 
pacter semioristalino de estos sistemas. El anâlisis del tamano y 
dimensiones de las regiones cristalinas han demostrado que estas
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son muGho mâs pequenas que la longitud total de la cadena, lo que 
représenta, que s6lo una parte de la misma puede participar en un 
cristalito, Con el descubrimiento en 1957 âe los cristales polimé- 
ricos con estructura laminar, se llega a un modelo en el que existe 
plegamiento molecular de la cadena con los componentes verticales dé 
las mismas situadas perpendicularmente a las lâminas cristalinas.
La cadena que emerge de la cara basai del cristalito se pliega reen- 
trando en el mismo en posiciones no contiguas a las de los segmen­
tes de la cadena en el cristal. Este modelo, enunciado hace mâs de 
doce anos, ha recibido una fuerte ratificaciôn experimental. Exi^ 
ten en estos materiales otras organizaciones estructurales mayores 
siendo la mâs comun y caracterfstica la que se présenta en forma 
radial con simetria esférica y con un alto grado de organizaciôn 
intercristalina, las esferulitas, que se consideran como una co- 
lecoiôn de cristalitos localmente orientados con sus regiones amor- 
fas anexas.
El estudio del estado oristalino en polfmeros ha mereci- 
do un interés general en los ultimos anos, no solo por su valor 
cientffico intrfnseco sino por su tremenda repercusiôn tecnolôgica.
Es évidente que el comportamiento ffsico-mecânico de los 
polfmeros cristalinos y las posibilidades de aplicaciôn como nuevos 
materiales o fibras estâ fntimamente relacionado con la historia 
térmica del sistema, condiciones de cristalizacién, fenémenos de 
templado y subenfriamiento, deformacién y orientaoién y, como con­
secuencia, con la morfologfa y textura, ffsica de los mismos.
La velocidad isotêrmica de cristalizacién a partir del 
estado fundido sigue una ley general de forma sigmoidal y depende 
fuertemente de la temperatura de cristalizacién, lo que demuestra 
que el proceso total estâ controlado por la nucleacién y crecimiento
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posterior de los ntîcleos estables, siendo el factor dominante en 
dioho coeficiente de temperatura, la energfa libre necesaria para 
la nucleacién.
Dicha energla es una funcién del subenfriamiento y depen 
de del peso molecular en polfmeros homogeneos o fracciones, hasta 
un valor crftico dado de dioho parâmetro, por encima del cual es 
practidamente independiente del mismo. Por ello, los anâlisis en- 
contrados generalmente en la bibliograffa actual, corresponden a 
aprozimaciones a pesos moleculares relativamente grandes y, en mu­
chos casos, se han realizado sobre muestras heterogéneas.
Sin embargo, la importancia del peso molecular y de la 
distribucién de pesos moleculares no puede soslayarse cuando se 
pretende esclarecer el mécanisme de la cristalizacién y ha sido in- 
vestigada ampliamente dando lugar al desarrollo de nuevas aproxima- 
ciones teéricas que tengan en cuenta el tamano finite de las cade­
nas poliméricas.
Por otra parte, la fusién de polfmeros cristalinos corres­
ponde a una transicién de fase de primer orden aunque los factores 
implicados en el peculiar carâcter macromolecular dan lugar a con- 
sideraciones diferentes a las estipuladas en sustancias monomâri- 
cas.
De todas estas consideraciones, es fàcil deducir la énor­
me importancia que présenta el estudio del estado sélido en materia­
les macromoleculares.
Especfficamente, el estudio de las propiedades de los 
poliéteres ha representado uno de los campos mâs atrayentes de in­
vestigaoién ya que los polfmeros del tipo general - (CHR)^ -o- han
encontrado aplicaciones muy importantes.
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El primer termino de la serie, obtenido por polimeriza- 
cién de formaidehido ha dado lugar a las résinas acetâlicas de una 
extraordinaria importancia industrial como consecuencia de su alta 
cristalinidad y excelente estabilidad térmica y qufmica y la poli- 
merizacién de ôxido de etileno conduce'^ ) al poli(oxido de etileno) 
en un amplfsimo intervalo de pesos moleculares que permiten un gran 
campo de aplicaciones.Su potencialidad en este sentido deberâ ser 
consecuencia de un conocimiento riguroso de la relacién entre es­
tructura y propiedades.
Refiriéndonos al poli(éxido de etileno) el estado crista- 
lino ha sido ampliamente analizado en los ultimos anos. Sin embar­
go existen fuertes limitaciones que invalidan la mayor parte de las 
conclusiones obtenidas. La primera de ellas es el hecho de que casi 
todos los anâlisis se han venido realizando sobre polfmeros hetero- 
genoos o pobremente fraccionados, sin tener en cuenta la gran influen 
cia del peso molecular y de la distribucién de tamanos moleculares 
en los procesos de fusién y cristalizacién asf como en la morfolo­
gfa del sistema.
Un factor de amplia controversia, ha sido el estudio de 
la influencia de la temperatura de fusién previa a la cristaliza­
cién isotêrmica, lo que ha conducido a invocar diferentes mécanis­
mes de cristalizacién y a alcanzar conclusiones erréneas. Por otra 
parte, el anâlisis de las isotermas de cristalizacién ha conducido 
a valores anémalos en el exponente de la ecuacién de Avrami, que 
se han explicado sobre consideraciones de nucleacién heteroganea 
del sistema originadas por la presencia de impurezas, superficies 
nucleantes o efectos de siembra,o modificaciones en los modes de 
crecimiento durante la cristalizacién.
8n cuanto a la morfologia obtenida a partir del estado
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fundido, el poli(6xido de etileno) da lugar a esferulitas muy dé­
sarroi ladas y cuya naturaleza u orientaoién radial depende de las 
condiciones de cristalizacién. El anâlisis del crecimiento esferu­
lftico en este sistema es muy conveniente desde un punto de vista 
experimental como consecuencia de estos factores y représenta un 
aspecto muy importante de estudio para esclarecer el mécanisme de 
crecimiento.
Por todas estas consideraciones, el objeto de este traba­
jo es el anâlisis de la fusién y cristalizacién en poli(oxido de 
etileno) utilizando muestras homogéneas en un anplio intervalo de 
pesos moleculares; el establecer el mécanisme y la cinética de cris­
talizacién en funcién del peso molecular; el analizar las tempera- 
turas de fusién sobre muestras cuyas condiciones de cristalizacién 
se aproximaial equilibrio. Se ha considerado de especial interés 
el estudio de la morfologia y del crecimiento esferulftico en este 
sistema que compléta el anâlisis generalizado realizado.
Por tanto, la présente Memoria constituye una aportacién 
original al conocimiento del estado oristalino en el poli(éxido de 
etileno) y a ffn de facilitar la exposicién se han dividido en las 
siguientes partes;
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I. CRISTALIZACION DE HOMOPOLIMEROS DESDE EL ESTADO FUNDIDO.
Las caracterfstioas fundamentales de las macromoléculas 
son la heterogeneidad ffsica y la posibilidad de isomerîa, lo que 
hace que posean una gran capacidad de formar distintas conformacio- 
nes. Todas las propiedades termodinâmicas, hidrodinâmicas,ffsicas y 
mecânicas de estas sustancias son una funcién de estas caracterfs- 
ticas.
Bajo condiciones apropiadas de temperatura, presién, ten- 
sién o por influencia del medio, se puede lograr una ordenacién en 
la que los enlaces de la cadena presenten estados rotacionales u orien 
tados muy favorecidos y que permitan que la cadena polimérica se or­
ganic e en disposiciones regulares tridimensionales con los ejes de 
las cadenas paralelos entre sf. Esta disposicién ordenada es lo que 
se denomina el estado oristalino de polfmeros.
La observacién experimental sobre el modo de desarroilar­
se la cristalinidad en sistemas poliméricos a partir del estado fun­
dido se ha realizado fundamentaimente por dos métodos diferentes y 
complementarios. Uno es la determinacién directa de la velocidad de 
cristalizacién a temperatura constante usando técnicas microscépicas, 
y otro, siguiendo la variacién de una magnitud muy sensible a la cri^ 
talinidad, como es la densidad mediante técnicas dilatométricas.
La velocidad isotêrmica a la que se desarrolla la cristali­
nidad en un homopolfmero sigue una ley general (l).Cuando un polfmero 
es transferido desde una temperatura superior a la de fusién a una 
determinada temperatura de cristalizacién, existe un tiempo bien de- 
finido durante el cual no se observa cristalizacién y que estâ rela­
cionado con la dificultad de formacién de ndcleos estables. A partir
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de este période de tiempo la cristalizacién transcurre a una velo­
cidad acelerada hasta alcanzar finalmente un seudoequilibrio de cri^ 
talizacién, fig. (l).La forma sigmoidal de las isotermas es una cara£ 
terfstica comun a todos los sistemas poliméricos que han sido estudia 
dos (l).
También es de hacer notar la enorme influencia de la tem 
peratura sobre el proceso en todos los sistemas observados, de for­
ma que a mayor temperatura de cristalizacién, mâs lenta es la velo­
cidad del proceso, como se explicarâ detalladamente en el capitule
III.
Otra variable muy importante es el peso molecular y su di£ 
tribucién, puesto que las propiedades de los polimeros dependen siem- 
pre del mismo; as! para una misma temperatura de cristalizacién,el 
mayor peso molecular tendrâ una mayor velocidad de transformacién; 
de este se deduce la importancia de llevar a cabo la experimentacién 
sobre fracciones de polfmero, lo mâs homogéneas en peso molecular po- 
sible, como se justificarâ en detalle en este capftulo.
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l.-l. Cinética de la cristalizacién a partir del estado fundido.-
En una transformacién de fase como la cristalizacién,los 
dos procesos fundament ales son la nucleacién y el crecimiento poste­
rior de la nueva fase a expensas de la primitiva (l).Asf pues se pue­
de describir la cristalizacién isotêrmica de cualquier sustancia c£ 
mo funcién de la frecuencia de nucleacién y la velocidad de crecimien 
to en cada uno de los ejes cristalogrâficos.
Para el numéro de nucleos total en un intervalo de tiempo,
se puede escribir (2)i
dn = dz I-l
donde ^  es el niîmero total de mîcleos por unidad de mas a; N' es 
la frecuencia estacionaria de aparicién de estos mîcleos por unidad 
de masa y ^  es el tiempo.
Si estos nucleos estân estadisticamente espaciados en la 
masa a transformar, parte de elles no podrân desarrollarse, impedi- 
dos por la masa ya transformada y la expresién anterior se puede e_s 
cribir
dn = N'(l -X) dzi- N'X dz 1-2
donde X es la fraccién de masa transformada al tiempo dz.
Si todos los ndcleos se desarrollaren, al tiempo ^  exis-
tirfa una masa
X'(t) = w (t,z) N'dz 1-3
siendo w (t,z) el peso de un niîcleo que aparece al tiempo _z y crece 
durante t unidades de tiempo. Como no todos los nucleos se desarro- 
llan, ya que algunos estan impedidos por la masa transformada, en
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el tiempo ^  se tendrâ reaimente:
d X (t) = w(t,z) N'(l - X) dz 1-4
Estas dos lîltimas expresiones pasadas a volumenes resultans
dç dX(t) = d^  v(t,z) N (l - X) dz 1-5
d^ dX'(t) = dç v(t,z) N( z ) dz 1-6
y la relacién de las masas transformada y real es s
siendo d© y d% las densidades de las fases amorfa y cristalina,
v(t,z) el volumen del ndcleo y N la frecuencia estacionaria de apa 
ricién de mlcleos por unidad de volumen.
Como expresién general se puede escribir:
In(l-X) = - 4 ^ 1  v(t,z) N(z) dz 1-7
La resolucién de esta ecuacién exige el conocimiento de 
las magnitudes implicadas en funcién del tiempo, o lo que es lo mi_s 
mo, la formulacién de los mecanismos que rigen los dos procesos que 
intervienen, es decir, la nucleacién y el crecimiento, de forma que s
a) si se supone un proceso originario, la nucleacién, instantâneo
y constante a z=0, y un crecimiento tridimensional esférico, constan
te en el tiempo, quedas
,t t
In(l-X) = (do/di) Njp v(t) dt = (47rdo/3di) N dt .
= ( Tt do/3di) G^ N = Kgt^ 1-8
donde G es la velocidad de crecimiento en cada una de las très di- 
recciones del espacio. Para crecimientos mono- o bidimensionales se 
puede demostrar que el exponents del tiempo disminuye en una é dos 
unidades.
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Si el crecimiento de un centro en desarrollo es controla­
do por difusiôn en la regiôn no transformada, se obtienen valores no 
enteros del exponents , ya que una dimensiôn lineal se incrementa
1/2proporcionalmente a _t ' .
b) si se considéra una velocidad de nucleacién que no sea inva­
riante, y se supone una ley del primer orden, o si existe inicial- 
mente un mîmero fijo N de ndcleos potenciales o heterogeneidades,con 
una probabilidad 2 âe desarrollo, el numéro de ndcleos serâs
N = N exp(-z) donde z = pt I-9
y la velocidad de formacién de ndcleos
N = R exp(-z) I-IO
y si se postula un crecimiento igual al del caso anterior, la ecua­
cién 1-7 toma la expresién:
In(l-X) = (dc/di) K N / ^  exp(-z) t^ dt = AJ^ exp(-pt) t^  dt I-ll 
que integrada conduce as
i„ ^  (-pt) ( - % :  - . pt - 1) 1-12
Si la cantidad 2Î. grande, lo cual corresponde a una gran 
probabilidad del crecimiento inicial de todos los nucleos potenciales 
présentes en la masa, la ecuacién 1-12 se reduce as
d,
In a. __—  O'" N t"". 1-13
que tiene la misma expresién que la correspondiente a nucleacién 
homogénea y crecimiento bidimensional.
Si, al contrario, la cantidad £t es pequena, la ecuacién 
1-12 se simplifica as
—12—
In i_ = J L  g3 n 1-14
1-X 3 d i
que es anâloga al caso de nucleacién homogénea y crecimiento tri­
dimensional. En esta aproximacién todos los centros de crecimiento 
no se inician a z=0, sino que los nucleos se activan a una velocidad 
constante durante la transformacién. Para situaciones intermedias en 
tre los dos extremes, los nucleos disminuyen durante la transfor­
macién y el valor del exponents n estâ entre 3 y 4.
Puede demostrarse que si la velocidad de nucleacién se 
représenta por una ecuacién de la forma (2)s
In (l/l-X) = k t* 1-15
se obtienen en los dos casos extremes para las diversas geometrfas 
de crecimiento, valores de n que estan recogidos en la tabla I.
Como se indica en la âltima columna de la tabla I para 
crecimiento bidimensional el exponents n debe tener un valor en­
tre 2 y 3> mientras que para crecimiento monodimensional su valor 
serâ entre 1 y 2. Luego con las hipétesis restrictivas supuestas, 
no pueden explicarse unicamente por especificacién de n detalles so^ 
bre la geometrfa del crecimiento y el tipo de nucleacién.
Para las isotermas que siguen la ecuacién 1-13 los térmi- 
nos dependientes de la temperatura estan incluidos en el parâmetro 
k que es independiente de Otras propiedades que varfen con la 
extensién de la transformacién pueden ser tratado de una forma 
similar.
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TABLA I
Nucleacién homogénea Nucleacién hetero- 
génea
Forma del creci­
miento
Crecimiento Srecimiento 
controlado por 
difusién
Crecimiento
tridimensional 4 5/2 3 ^  n ^  4
bidimensional 3 2 2 ^  n ^  3
monodimensional 2 3/2 1 < « i  2
Con esta base, puede desarrollarse la teorfa formal de la 
cristalizacién de sustancias poliméricas, teniendo en cuenta que la 
teorfa para sustancias monoméricas parte de la suposicién de que 
la transformacién de fase llega a completarse. En polfmeros, esto 
ocurre muy raras veces, y los impedimentos para el desarrollo de 
la cristalinidad deben ser especfficados e introducidos en la teo­
rfa. Esto cornplica el t rat ami ento del impedimento sobre la nuclea­
cién, ya que toda la masa no transformada al tiempo no es vâlida 
para la cristalizacién.
Para sistemas poliméricos la ecuacién 1-6 se puede escri­
bir (l)
^  = 1 -u(t) 
dX'
1-14
donde U(t) es la fraccién efectiva de masa transformada al tiempo 
t, que se define como la fraccién de la masa total dentro de la que 
se puede ocurrir mâs crecimiento oristalino.
Esta magnitud incluye la masa total transformada y los
—14~
segmentes de cadena amorfos que no son cristalizables al tiempo .
Si se supone que la fraccién efectiva transformada es pr^
porcional a la fraccién de masa actual transformada, con un factor 
de proporcionalidad l/l-X» , o sea la fraccién en peso de polfme­
ro que es oristalino al final de la transformacién, y asimismo se 
supone que este factor es independiente del tiempo, cuando hay poca 
cantidad de masa transformada dX dX', y si U(t) = x/l-X» sus- 
tituyendo en I-I4 conduce a?
-T-TAi-i; ) ' — i:L
Si X'(t) es igual que en sustancias monoméricas y los me­
canismos de nucleacién y crecimiento son los allf supuestos se ob­
tiens %
In _______  ^^ ..  = kt^ 1-16
1—x/(l— A«> ) l'aies
y la interpretacién de n dada por la tabla I sigue siendo vâlida.
Es de hacer notar que esta ecuacién nace de unas hipétesis 
muy restringidas tanto para la nucleacién como para el crecimiento. 
Las dos mâs importantes, que es necesario resaltar, sons
a) la teorfa predice una terminacién abrupta del proceso de crista­
lizacién, hecho que no se observa en muchos sistemas poliméricos 
en los que la cristalizacién progresa durante largo tiempo de for 
ma lineal con el log t
b) la velocidad de cristalizacién es mucho mâs lenta que la previs- 
ta a partir del 20 al 40^  de la transformacién.
También es un hecho general, que la cristalinidad alcan- 
zada al final de la transformacién no es total. Por ello la ecuacién
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1-7 se puede resolver también usando el porcentaje de cristalinidad 
alcanzado en cada tiempo como variable caracterfstica del proceso.
Ademâs de la aproximacién de Avrami, Goler y Sachs han con 
siderado la nucleacién y el crecimiento posterior sin tener en euen 
ta el impedimento de unos centros sobre otros. Esta aproximacién, 
llamada de crecimiento libre, puede desarrollarse si se postula un 
régimen estacionario u homogéneo de nucleacién y un crecimiento li­
neal ,(3).La velocidad de transformacién viene dada pors
v(t,z) = fi G^ (t-z)^ 1-17
donde el exponents ^ define la geometrfa del crecimiento y el fac­
tor fi es una constante de forma; introduciéndolo en la ecuacién 
1-7 e integrando, se obtiens (3)s
1-X (t) = 1 - cosh k^t COS k^t I-I8
donde 1- x(t) es la cristalinidad desarrollada en cada momento.
La ecuacién I-I8, o de crecimiento libre, no prevee una 
terminacién natural del proceso de cristalizacién, ya que existen 
soluciones reales para valores de cristalinidad superiores a 1, que 
carecen de significado ffsico. Sin embargo, restringiendo su uso a 
la regién de significado ffsico y désarroilando en serie de térmi-
nos kit, se obtiens para los distintos tipos de crecimiento:
l-x(t)=( kjt /4 1-19
l-x(t)=( kgt /6 1-20
1-X(t)=( k^t /2 1-21
para crecimientos tri- bi- y monodimensional respectivamente.
Como en el caso de la ecuacién de Avrami, antes deducida, 
la velocidad de cristalizacién es mener que la prevista a partir
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de un porcentaje dado de cristalinidad, que depende tanto de la 
temperatura de cristalizacién Tg como del peso molecular.
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I.-2. Cristalizacién del poli(6xido de etileno)
El estudio del estado sélido de los poliéteres constitu-
yen uno de los campos mâs atrayentes de investigaoién, ya que los 
polfmeros de este tipo, caracterizados por una estructura del tipo 
general -(( G E 2) s o n  cristalinos,
Los poliéteres pueden obtenerse por dos caminos diferen-
tes, la policondensacién dK% dialcoholes, o por apertura del ciclo
del éxido correspondiente, pudiendo conseguirse pesos moleèulares 
muy variados y en gran intervalo.
En general los materiales de bajo peso molecular son Ifqud 
dos, en tanto que los de alto peso molecular son sélidos altamente 
cristalinos.
La estructura cristalina de los mismos han sido amplia­
mente descrita por Tadokoro y colaboradores (4).La estructura del 
primer término, el poli(ôxido de metileno), présenta una celdilla 
monoclfnica, en tanto que los términos altos de la serie, por ejem- 
plo, el poli(éxido de decametileno) tienen estructura ortorrémbica, 
similar a la del polietileno,
Refiriéndonos concretamente al caso del poli(éxido de eti­
leno), que de aquf en adelante escribiremos POE,éste cristaliza en 
la forma monoclfnica, habiéndose propuesto una estructura en dos 
hélices, 7g 7  9^ » En la primera la cadena del POE présenta una con- 
formacién hélicoïdal conteniendo siete unidades monoméricas y dos 
vueltas de hélice por perfodo (l9'3 a)> de modo que a lo largo de la 
cadena las conformaciones sucesivas son trans-trans-gauche con t£ 
dos los âtomos de oxfgeno en el interior de la hélice. Hay que sena 
lar que el tipo 9  ^tiene asimismo los âtomos de oxfgeno en el in-
-In­
terior de la hélice,
Como consecuencia del conocimiento de las dimensiones de 
la celdilla unidad existe en la literatura amplia informacién sobre 
el volümen especifico del polimero, tanto en estado fundido como t_o 
talmente cristalizado (5?6,7>8),
Por otro lado; la cristalizacién isotérmica a partir del 
estado fundido o en disolucién ha sido arapliamente analizada en los 
lîltimos cinco anos, Sin embargo, hay que resaltar que la mayor par­
te de los resultados senalados han sido realizados sobre polimeros 
heterogéneoB o pobremente fraccionados, lo que invalida la mayor par 
te de las conclusiones obtenidas. Un factor muy importante, de amplia 
controversia, ha sido el estudio de la influencia de la temperatura 
de fusién previa a la cristalizacién isotérmica en el comportamien- 
to del POE. La evidencia experimental en la cristalizacién de poli- 
meros es que, en tanto se alcanza la temperatura de fusién termodi- 
nâmica del mismo, las isotermas de cristalizacién obtenidas a una 
Tg dada, son independientes de dicha temperatura de fusién previa.
Sin embargo, en el caso del POE, diverses autores han indicado que 
este puede ser asf como consecuencia de la heteregeneidad de las 
muestras o como consecuencia de un proceso de cristalizacién sem- 
brada, en la que los nücleos astables en el fundido conducen a una 
aceleracién de la cristalizacién.
El invocar mécanismes diferentes de cristalizacién o cam- 
bios en la morfologia para explicar estes hechos puede conducir a 
conclusiones erréneas.
El objetivo fundamental, por tanto, de esta investigacién 
es el analizar la cristalizacién de fracciones homogéneas de POE en 
funcién de la histcria previa de fusién y el peso molecular, esta- 
bleciendo los paramétrés termodinâmicos y cinéticos de la misma.
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Los antecedentes bibliogrâficos existentes sobre la oris- 
talizaci6n isotérmica son muy abundantes, aunque presentan las li- 
mitaciones ya senaladas. Los primeros estudios sobre cristaliza­
cién isotérmica fueron realizados por Mandelkern(l), que usando 
muestras no fraccionadas, dedujo un exponents de la ecuacién de Avra 
mi n = 3.Posteriormente se han publicado los resultados sobre la ci- 
nética de cristalizacién realizada con très muestras comerciales sin 
fraccionar por microscopia y dilatometrfa (9).La utilizacién de mue^ 
tras heterogéneas invalida los datos microscépicos, dada la coexis- 
tencia de fracciones de peso molecular bajo, cuyas velocidades de 
cristalizacién son muy diferentes de las de los pesos moleculares 
superiores. Por la misma causa la dilatometrfa proporciona exponen- 
tes de Avrami n=2, que supone una nucleacién heterogénea, explicada 
por estos autores como debida a nucleacién en la superficie del dila 
témetro. Los mismos resultados son obtenidos y discutidos por Banks 
et al.(10) de una forma mâs amplia, pero no considerando la gran in­
fluencia del peso molecular, y por lo tanto la distribucién del mi^ 
mo, lo que lleva a estos autores a suponer variaciones en el meca- 
nismo de la cristalizacién para explicar los valores bajos obtenidos 
en el estudio dilatométrico de la cinética de la cristalizacién, su- 
poniendo siempre nucleacién heterogénea y distintos tipos de creci- 
miento durante el proceso. Se ha considerado asimismo que la nuclea­
cién es heterogénea (il) a partir de la observacién por microscopia 
del numéro de nucleos que aparecen en el campo de visién, que alcan 
za un valor constante a partir de un cierto tiempo, como dice la hi- 
pétesis de nucleacién estacionaria y la aparicién de los nucleos en 
las mismas posiciones en diferentes experiencing. Estas explicatio­
ns s del comportaraiento anémalo aparecen como consecuencia de la uti­
lizacién de muestras heterodispersas del pollmero. La formacién de 
esferulitas exige que el exponents de la ecuacién de Avrami tome un
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valor n=3j con la hipotesis de nucleacién homogénea, con lo que va­
lores de n inferiores a 3 (9,10,11) no pueden explicarse mas que c£ 
mo consecuencia de la heteregeneidad de la muestra y no debidos a la 
presencia de impurezas, superficies nucleantes, etc. Banks et al.(l2) 
realizaron un anâlisis de la influencia de la temperatura de fusién 
previa a la cristalizacién, tambiên sobre una muestra heterogénea, 
concluyendo que la nucleacién no tiene lugar en el sustrato usando 
distintos tipos de dilatémetros sino que es homogénea. En este mismo 
trabajo se afirmaba que el pollmero es inerte como agente nueleante, 
lo cual no es cierto, como se demostré posteriormente(l3)•
Con estos antecedentes se sugirié una investigacién mâs dje 
tallada de la ecuacién de Avrami, y con este propésito se describie- 
ron anâlisis numérises de la misma aplicados al POE (14),obteniéndo- 
se resultados contradictories, que van desde exponentes n fracciona- 
ries, que ya habfan sido publicados por otros polimeros (l5,l6), a 
valores del mismo variando desde n=3 al comienzo de la transformacién 
hasta n=l al final de la misma (17,18), y que llevan a la conclusién 
de que alguna o algunas de las hipétesis supuestas en su deduccién 
son incorrectas(lO), 0 bien se intenté modificar la misma desde hi­
pétesis morfolégicas (l9,20).
En cuanto a la historia térmica que afecta fuertemente a la 
cinética del proceso, los primeros estudios sobre su influencia fue­
ron realizados por Banks et al.,(l2), y mâs recientemente estudiada 
para varies poliraeros por Kovacs(l3), observândose una aceleracién 
del proceso por debajo de una cierta temperatura de fusién previa.
Con respecte a la entalpia de fusién del pollmero total- 
mente cristalino y que se puede determinar por distintos métodos, ha 
sido publicado por el método de la depresién de la temperatura de fu­
sién por los diluyentes el valor de 2000 cal./mol, siendo ésta la dn^
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ca medida de esta magnitud encontrada en la literatura (21).
Por otros datos que caracterizan el POE, se han publicado 
distintos valores para la temperatura de fusién en equilibrio termo-
dinâmico T°, asf 68’5®C en (22), 69®C en (23,24).En todos los casos 
m
se usaban muestras de peso molecular pequeno y se extrapolan los da­
tos de distintas formas hasta peso molecular infinite.
Durante la realizacién de este trabajo se han publicado una 
serie de trabajos sobre el estado cristalino del POE, insistiendo S£ 
bre alguno de los puntos anteriormente citados.Booth y Hay han rea- 
lizado un anâlisis numêrico de la ecuacién de Avrami (25), de forma 
que se détermina el exponents de la ecuacién para cada punto experi 
mental, afirmando que alguno de las hipotesis inherentes en su de- 
ducoién son falsas, olvidando una vez mâs la heterogeneidad de las 
muestras sobre las que se realizé la experimentacién.
Otras publicaciones sobre cristalizacién isotérmica del
POE corresponden a los trabajos de Booth y colaboradores (26,27,28,
29), aunque los resultados vienen alterados como consecuencia de la
utilizacién de temperaturas de fusién previa demasiado bajas, que
conducen a un fenémeno de autosiembra.El valor de T° segdn estos
m
autores es de 76*^ 0 para este sistema. También se han publicado da­
tos sobre la cinética de la cristalizacién de oligémeros (30).
El anâlisis que vamos a describir en la presents Memoria 
usa, como se ha citado anteriormente, fracciones homogéneas en un 
intervals de pesos moleoulares comprendidos entre 1.000 y 600.000, 
constituyendo por tanto el mayor intervals de pesos moleculares ana- 
lizado hasta la fecha.
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1.3.- PARTE EXPERIMENTAL
1.3.1.- Materiales
Dado el carâcter altamente regular de la estructura del 
poli(ôxido de etileno) se puede predecir a priori que desarrollard 
una cristalinidad elevada. En consecuencia, el fraccionamiento de 
muestras comerciales solo serâ eficaz en pesos moleculares relativa- 
mente altos donde la volocidad de cristalizacién no impedirâ la sepa 
racién de pesos moleculares menores (3l).
Teniendo este en cuenta se usaron fracciones obtenidas de 
una muestra comercial por precipitacién mediante variacién de tempe^  
ratura de mezclas de isooctano-benceno,(32)(33), que permite sépara 
cionos mis eficaces que el método de separacién liquido-liquido (34).
Las fracciones obtenidas se oaracterizaron por viscosime- 
trfa, utilizando viscosimetros del tipo Ubbelohde, en benceno a 25®C 
con concentraciones que iban del 1 al 0,1%, de donde se obtenian las 
viscosidades intrfnsecas respectivas, y pasândose a peso molecular 
por medio de la ecuacién de Mark-Howink, previamente establecida pa­
ra este sistema en (35).Asimismo se déterminé el promedio en niîmero 
mediante la osmometrfa, usando un osmémetro automâtico de membrana 
Hewlett-Packard Mod. 502 segdn esta descrito en (36), método experi­
mental vâlido para el intervalo de mayores pesos moleculares, desde 
40000 a 660.000.
Para los pesos moleculares menores de 40000, el método de 
fraccionamiento es ineficaz; por eso se usaron muestras obtenidas 
por sintesis iénica del éxido de etileno en hexametilfosforamida con 
Cs^^ como contra-ion y que fueron caracterizadas por las dos técni-
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cas citadas (37)*
En la tabla II estân recogidas las muestras usadas con sus 
pesos moleculares,Se observa cierta discrepancia respecte al prome­
dio que es menor que el correspondiente promedio viscose, pero 
en proporciôn que no hace suponer una homogeneidad en peso molecular; 
a pesar de elle existia una muy buena concordancia entre los valores 
del peso molecular deducido de la cinética y los viscoses (37), y no 
se desecharon estas fracciones, ya que se puede pensar en la exis- 
tencia de residues de sales de Cg en el pollmero, baetando un 1^ de 
las mismas para producir el descenso observado en el peso molecu­
lar (37).
Como criterio de homogeneidad del peso molecular se ha usa 
do, mejor que la determinaciôn de otros promedios como el promedio 
en peso o el promedio _z, que exigen un instrumental no disponible en 
el departamento y que por medio de la relaciôn Mn/Mw caracterizan 
la dispersidad de la muestra, el comportamiento de las muestras fren 
te a la cristalizacién isotérmica, de forma que se desecharon aque- 
llas fracciones que experimentaban una transformacién menor (tomada 
como contraccién total del menisco de liquide testigo en el capilar 
del dilatémetro) a una temperatura de cristalizacién superior.Este 
criterio es suficiente como muestra de la homodispersidad, ya que 
la disminucién de la transformacién total de la temperatura de cri_s 
talizacién indica que parte de la muestra, las "colas" de pesos mo­
leculares inferiores permanecen fundidas a esa * temperatura y actua- 
rân como diluyente. Este método es particularmente eficaz en los 
pesos moleculares bajos, donde la variacién de la temperatura de 
fusién con el peso molecular es muy acusada, como se indicarâ mâs 
adelante.
h (cm.) periodo de inducciôn
I
I
periodo
autocatalltico
final
2 décadas
log. t
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1.3.2. DILATQMETRIA
Esta técnica consiste en medir las variaciones de volumen 
especifico que expérimenta una sustancia cuando oourre en ella una 
transiciôn termodinâmica tanto de primer (fusi6n-cristalizaci6n)co- 
mo de segundo orden (transiciôn vltrea).En nuestro caso se ha usado 
para seguir las variaciones del volumen especffico con la temperatu­
ra (fusi6n) y con el tiempo (cinéticas de cristalizacidn).En este 
lîltimo caso la técnica présenta dos limites de utilizacién; crista- 
lizaciones demasiado râpidas no permiten que el proceso sea isotér- 
mico, y las que se realizan a temperaturas proximas a la fusién son 
demasiado lentas.
1.3.2.a. Fundamento del método.
Llenado el dilatémetro con la muestra y el liquide testi­
go, se introduce en el termostato a la temperatura deseada.
El volumen especffico de la muestra a la temperatura de 
experimentacién viene dado por
= (v X p + X PHg) 
donde Vm = volumen total de muestra mâs liquide de referencia
n
V = volumen especffico de la muestra
p = peso de la muestra
Vjjg = volumen especffico del If qui do de referencia
= peso del If qui do de referencia
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Se puede expresar en funcién de la altura que alcanza el 
menisco en el capilar
TTR^ hfp^ =  ( V  X  p  +  X  P g g )
de donde
It h T ,  -  V H g  X  P H g ) ^ ^V  =
A otra temperatura la expresién es la misma, luego restando se 
ohtiene el incremento de volumen especffico de la muestra
A V = -^( ttR  ^ _ Tg - %g)T]_-T2 ^
y conociendo el volumen especffico a una temperatura se puede 
calcular a cualquier otra dentro del error del método,
Cuando el proceso es isotérmico, a una temperatura 
distinta de la de fusién, se observa una variacién del volumen es­
pecffico con el tiempo dependiendo del subenfriamiento o sobreca- 
lientamiento del sistema. En este caso el volumen especffico para 
cada temperatura es diferente en cada tiempo y se puede calcular 
de forma similar
para otro tiempo t2 
.2
t R ht ' ^ ^Hg ^ PRg)?!‘2
y andlogamente en el caso anterior
A _ tg = -1- ( ’rR^ hh,.t_T2) 
donde el subfndice t^  se refiere a un tiempo dado y tg a otro tiem-
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po cualquiera, y el término que engloba la variacién del volumen 
especffico del Ifquido confinante desaparece por ser las condicio- 
nes isotérmicas.
I.3o2.b, Dilatémetros
Se construyeron a partir de varillas capilares calibradas 
de dos diâmetros diferentess en vidrio Pyrex de 25 oms de longitud 
y de 0,5 mm. de diâmetro interno y graduados en mm. para muestras 
de unos 200 mg., y Veridia de 0,3 mm. de diâmetro interno sin gra- 
duar para cantidades de muestra inferiores, siguiéndose en estos âl- 
timos la evolucién de la altura del menisco mediante un catetémetro 
de precisién 0,01 mm. En todos los casos se colocé el bulbo en ângu- 
lo recto con la varilla del capilar para evitar la ascensién del 
polfmero fundido a través de éste (38).
I.3.2.c. Termostato.
Consiste en esencia en un vaso de silicona 210, con un 
aislamiento térmico de termite, que deja una ventana libre para ob­
servacién, y con un sistema de agitacién vigorosa accionado eléc—  
tricamente.
El sistema de calefaccién consiste en un calentador prin­
cipal de cuarzo, conectado a un transformador de variacién continua 
y un calentador fino auxiliar formado por una bombilla conectada a 
un termorregulador capilar de mercuric a través de un reié. Con es­
te sistema se consigne regular la temperatura del termostato con 
un error de 2 0,02SC, por tiempos tan largos como veinte dfas, ne- 
cesarios para la realizacién de algunas experiencias.
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1.3.2.d, Preparacién de las muestras y llenado de los dilatémetros.
Cuando la cantidad disponible era suficiente se moldeaban 
unos 200 mg en una pequena prensa a 5 Kg/cm2, y a 100*0 formdndose 
un film de un mm. de espesor, que se introducia en el bulbo del di­
latémetro, Cuando la cantidad de muestra era pequena se introducia 
directamente en el bulbo. Se coloca asimismo en el bulbo una ampolla 
de vidrio que évita el contacte de la> llama con el pollmero al cerrar 
el bulbo al soplete y disminuye la cantidad de liquide confinante.
Una vez cerrado el bulbo se conecta la boca del dilaté­
metro a una llnea de alto vaclo donde se desgasifica por fusién du­
rante al menos 12 horas antes de llenarlo con mercurio tridestilado, 
que ha sido el liquide confinante utilizado (38).
1.3.2.e.Procedimiento experimental.
Segun lo expuesto anteriormente es necesario fijar previa­
mente una historia térmica que asegure la compléta fusién de los 
cristalites formados, lo que dependerâ de los factores antes apun- 
tados, y después seguir una sistemâtica para la obtencién de isoter­
mas a distintas temperaturas de cristalizacién.
Para el primer punto el tratamiento térmico, conveneionad 
mente adoptado, se puede esquematizar en cuatro etapas (l3)
1.- fusion previa de la muestra a Tq> Tf(Tq-T^ = 30*C), en un inter­
valo donde la variacién de Tq no afecta a la cinética del proce­
so.
2.- cristalizacién a  ^durante un cierto tiempo, tal que sobre- 
pase bastante al necesario para la fase autocatalltica del pro­
ceso.
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3.- recalentamiento seguidamente del dilatémetro a Tg, durante un 
tiempo tg, superior al del establecimiento del equilibrio tér­
mico.
4.- cristalizacién a T  ^ y medida de la variacién isoterma del vo-
c,l
lumen de la muestra.
Para la continuacién de las experiencias, existen dos po- 
sibilidadea, o .recomenzar el ciclo, partiendo de nuevo de Tq y cam- 
biando T^ , 6 repetir sélo las dos dltimas operaciones, sin pasar por 
Tq ya que Tq q^= T^ ^. Para ahorrar tiempo, se adopté este dltimo 
procedimiento simplificado, que en esquema séria
------------- >  T g i ( t g i ) . _ ) T c ( t c )
habiêndose usado = t^  y T^  desde T^ en adelante.
El tratamiento térmico de las muestras fue en todos los 
casos el, indicado en el siguiente esquema:
lOOfiCCt^)-->T^(100) -->90(lO)-r^ TQ(24)"T-> 8o(t^)-->T^(24) ...
Los ndmeros entre paréntesis son tiempo de cristalizacién 
en horas, usândose como T^ 54 y 5 7 y como t^  10 y 30 mlnutos.
Realizado este estudio previo, que nos permitié fijar las 
condiciones de reproducibilidad de las isotermas se procedié a la 
obtencién de las curvas correspondientes a distintas temperaturas.
El método consiste en introducir el dilatémetro con la muestra en 
un bano auxiliar termosti tlzado a 100*0 durante 30 minutes y pasar- 
lo râpidamente al termostato de cristalizacién estabilizado a la tem­
peratura deseada, disparando al mismo tiempo un cronémetro. Se ré­
gi s t ran las alturas del menisco de Hg en el capilar de vidrio para 
distintos tiempos, hasta que no evoluciona en un dia complete. A
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tltulo de ejemplo, las curvas obtenidas se muestran en la fig. 11? las 
curvas expérimentales de alturas del menisco del capilar trente al 
logaritmo del tiempo para dos pesos moleculares.
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1.3.3. CALORIMETRIA
La calorimetrla diferencial programable de barrido es una 
técnica analftica que permits registrar los efectos térmicos asocia- 
dos con cambios fisicos o qufmicos como funcién de la temperatura o 
el tiempo. Es sabido que, en general, cambios de fase, deshidrata- 
ciones y algunas reacciones producen cambios endotérmicos o con ab- 
sorcién de calor, mientras que cristalizacién, oxidaciones, etc. se 
realizan con cesién de calor, es decir, son procesos exotérmicos.
Con esta técnica se compara de forma continua la energla 
suministrada a la muestra en estudio con la proporcionada a una re­
ferencia, registrândose la diferencia entre ambas energfas como fun­
cién del tiempo o de la temperatura del horno que calienta simultânea 
mente a ambas muestras y referencia. Este se logra experimentalmente 
usando un horno que tiene dos câmaras o pocillos para colocar en ca­
da uno de elles la muestra y la referencia.
1.3.3.a. Fundamento del método.-
El fundamento del método consiste en mantener la muestra 
isoterma con una sustancia de referencia por suministro de calor a 
la muestra o a la referencia. La cantidad de calor suministrada a 
ambas hace que su temperatura se incremente simultâneamente.Cuando 
la muestra llega a una temperatura de transicién de forma que absor­
be o cede calor, el aparato suministra calor a la muestra o a la re­
ferencia para mantenerlas a la misma temperatura. Esta cantidad de 
calor se registra de forma continua como funcién del tiempo o la tem­
peratura (39j40,41?42).
La energla suministrada se mide en milicalorlas/seg. y se 
registra en funcién de la temperatura programada en K^.
TEMP. MUESTRA TEMP. MUESTRA
REGISTRO
(eje y)
REGISTRO 
(eje x)
TEMP. REFERENCIATEMP REFERENCIA
PROGRAMADOR
POZILLO
MUESTRA
TEMPERAT.
MEDIA
CONTROL
POZILLO
REFERENCIA
AMPLIFICADOR
TEMPERATURA
MEDIA
AMPLIFICADOR
DIFERENCIA
DE
TEMPERATURA
-34-
Para el anâlisis calorimétrico la muestra a estudiar se en- 
cierra en una câpsula de aluminio. La cantidad de calor serâ pues
AHp = mp Cp + c^
dMIp . , dT
‘ ’ dt “ °c) — —dt
donde mp es la masa de la muestra; me la masa de la câpsula: Cp
y Cq los respectivos calores especfficos y A Hp la energîa absorbi- 
da por grado. El término encerrado entre paréntesis représenta la 
capacidad térmica total del sistema, Como la energia se suministra 
en milicalorias por scg. la câpsula contribuye a un desplazamiento 
de la linea de base, lo que se debe de tener en cuenta a la hora de 
hacer las lecturas de las temperaturas.
Los termogramas son dependientes de varies parâmetros, ins­
trumentales y de muestra, tanto en la forma como en la magnitud,
Como en el présenté caso sélo se ha usado un calorimetro, 
los factores instrumentales que influyen sobre los resultados no se 
tienen en cuenta,
Los parâmetros de la muestra que afectan a las dos carac- 
terfsticas funda,7ientales, la posicién del mâximo y el ârea bajo la 
curva son fundamentales ? Tamano de particula, conductividad térmica, 
capacidad calorifica, densidad de empaquetado, contraccién o hincha- 
miento de la muestra y cantidad de sustancia,(39)? (43).
No se ha hecho un estudio de la influencia de estos fac­
tores sobre los termogramas, sino que se ha seguido un procedimien­
to experimental que los haga iguales en todos los casos.
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1.3.3.b. Aparato.-
El instrumento usado fue un DSC-13 de Perkin Elmer, que 
contiene dos ciclos de control, uno para el control de la temperatu­
ra media y el otro para el control de la diferencia de temperaturas. 
En el primero, un circuito programable suministra una senal electri- 
ca proporcional a la temperatura deseada a la muestra y la referen­
cia. Esta senal es comparada con las que proceden de termômetros de 
resistencia de platino incrustados en los pocillos de muestra y re­
ferencia por medio de un circuito especial de comparaciôn. Del pro- 
gramador se envfa una senal al registre que marcarâ la temperatura 
é \ conjunto.
En el ciclo de diforencias de temperatura las senales eléc- 
tricas que representan las temperaturas de muestra y referencia, me- 
didas por medio de los termémetros de resistencia de platino,alimen- 
tan a un amplificador por medio de un circuito comparador,que déter­
mina si la temperatura de la muestra es mayor que la de la referen­
cia o viceversa.
El amplificador ajusta entonces la salida del incremento 
de energfa en la direccién y magnitud necesaria para corregir la di­
ferencia de temperaturas medida entre muestra y referencia de calor 
suministrada al galvanémetro del registre. Se dibuja, asi pues, una 
curva de la diferencia de calor proporcionado frente al tiempo o la 
temperatura. El ârea bajo el pico es pues directamente proporcional 
a la energfa absorbida o liberada en la transicién.
El esquema del aparato viene dado en la fig. 3.
1.3.3.C. CalibradOo-
Previamente es necesario establecer dos criterios de medi-
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da, el de la temperatura y el de los calores de fusion.
El primero se consigne fundiendo una serie de sustancias 
patrén bajo las mismas condiciones de trabajo y se establece la rela- 
ci6n entre las temperaturas observadas para dichos pat rones y las le_c 
turas directas en el programa del aparato. Se usaron como patrones 
p-maftol-étil-éter, azobenzol, bencilo, acetanilida, fenacetina e in- 
dio, y la relacién entre las temperaturas observadas y las reales pu_e 
de verse en la fig.4.
El calor de la transicién es proporcional al area del pico 
del termograma, y su integracién aproximada para una sustancia pa- 
trén calor de fusién conocida, que en nuestro caso fue el indio.
La comparacién de las âreas de los picos con el correspondiente de 
la sustancia patrén registrada en las mismas condiciones, conduce a 
una relacién del tipos
AH -
"in Sp
"^p ^In
en donde
AHjn = 6,8 cal/gr.
mjj^  = masa del In en la muestra
mp = masa del polimero usada
Sp = ârea del pico de fusién del polfmero
Sjn = ârea del pico de fusién del In.
I.3.3.d. Procedimiento experimental.-
Se introduce el polfmero tal como se obtiene del fraccio­
namiento, en las câpsulas de aluminio portamuestras, que después de 
pesadas eran cerradas mediante una Have dinamométrica, y colocadas
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en el pozillo se fundian a lOO^C durante media hora con lo cual se 
forma un fundido homogéneo que anula los factores de tamano de par­
ticula y empaquetado de la muestra. La conductividad térmica y la 
capacidad calorffica de la sustancia, son imposibles de controlar du 
rante las experiencias, pero tratândose de una sola sustancia en 
muy aproximada cantidad su efecto se puede esperar de similar magni­
tud en todos los casos. Esto mismo es vâlido para las contracciones 
o expansiones de la sustancia en estudio.
Sobre la cantidad de sustancia, que se supone proporcional 
al calor absorbido o desprendido, estudios muy detallados en tremo- 
lita (43) muestran una dêbil curvatura en la representacién calor de 
transformacién-cantidad de sustancia para valores de esta magnitud 
desde 0 a 130 mg por lo que se puede tomar comportamiento lineal en 
el intervalo de pesos aquf utilizado.
Se introduce la muestra en la celdilla de aluminio de la 
forma explicada mâs arriba, y se coloca esta en un pocillo de la ca- 
beza sensora del calorimètre y una celdilla vacfa en el otro poci­
llo. El conjunto se recubre con un recipients metâlico aislado del 
exterior por una proteccion de amianto. Se hace pasar una corriente 
de N2 seco por el horno a una presién constante de 3 bar y se anade 
Ng liquide al recipiente para asegurar intercambios de calor râpi- 
dos entre el horno y el exterior.(4I?42).Las condiciones de medida 
fueron 
Calorimètres
temperatura de calibracién 221
temperatura diferencial u: oalibrado 440
pendiente 485
range I6
Registre  ^^ ,,range 10 mV
velocidad 60 m m/min.
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Se coloca el dial marcador de temperatura a lOO^ C, que es 
la temperatura a la que desaparecera los efectos de aceleracién de 
la isoterma, determinada dilatométricamente, y después de 5 minutes 
se baja la temperatura a 64-C/min.(15)(4l) hasta que se alcanza la 
temperatura de cristalizacién deseada, donde se detiene el programa- 
dor. El bano de nitrégeno liquide asegura que en todo memento se mari 
tenga el control de temperatura por el circuito electrénico del apa­
rato. El valor de la temperatura de cristalizacién en el eje de ab- 
cisas se toma como punto cero de la escala de tiempos de la isoter­
ma, De esta forma se obtienen isotermas de cristalizacién como la 
de la figura 2.
Una vez alcanzada la linea de base, se deja correr adn 
cinco centfmetros el papel y se prosigue el templado o se funde la 
muestra segdn los casjs.
-40-
1,4.- RESULTADOS Y DISCUSION
Para analizar y discutir los resultados expérimentales, va­
mos a considerar los très aspectos mas importantes, a saber, la in­
fluencia de la temperatura de fusién en la velocidad de cristaliza­
cién, la forma y descripcién de las isotermas de cristalizacién y 
finalmente la influencia del peso molecular en la velocidad de cris­
talizacién y en la cristalinidad alcanzada,
1.4.1. Historia térmica previa.-
La evidencia experimental en la cristalizacién de pollme- 
ros a partir del estado fundido es que la isotermas de cristaliza­
cién obtenidas a una temperatura dada son independientes de la tem­
peratura de fusién previa, en tanto se alcanza el estado liquido, y 
del tiempo de fusién del sistema (44).
Sin embargo, en el caso del POE y como ha quedado indica­
do anteriormente, las isotermas de cristalizacién dependen de las 
temperaturas de fusién, siendo tanto mas retardadas cuanto mayor es 
aquella (l2)(l3).Un anâlisis previo de estos hechos expérimentales 
sugiere que esto es asf como consecuencia de la heterogeneidad de las 
muestras o de lo que se llama cristalizacién "sembrada", que ocurre 
sobre niîcleos rémanentes en el fundido.
Por tanto era necesaria la investigacién de las isotermas 
de cristalizacién en funcién de la historia previa de fusién.
Las isotermas de cada una de las fracciones seleccionadas 
fueron obtenidas dilatométricamente para dos temperaturas de crista­
lizacién 54 y segdn el tratamiento indicado en el apartado 1.3,2e.
de la parte experimental.
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A titulo de ejemploj la figura 6 muestra los resultados 
para las fracciones de peso molecular I6O.OOO y 4IOOO.
Las isotermas obtenidas para las fracciones de mayor peso 
molecular, presentan a ambas temperaturas de cristalizaciôn la for­
ma sigmoidal caracteristica y dependen de la temperatura de fusidn 
previa Ts s6lo muy ligeramente, cuando esta es superior a gosc, 
siendo la variaciôn mas acusada por debajo de esta temperatura,Cuan­
do la temperatura Ts es de la aceleraciôn en la cristalizaciôn
es la mayor, como consecuencia del efecto de "auto siembio* q^ ue ejer- 
cen los cristalitos adn no fundidos.
En el caso de la fracciôn de peso molecular 41000, las iso­
termas son enteramente reproducibles para Ts igual o superior a 90^ 0, 
en tanto que el efecto de aceleraciôn para las isotermas obtenidas 
después de fusion por debajo de 90^ 0 es mâs marcado que en el caso 
anterior.
Para los tiempos de fusiôn experimentados, 10 y 30 min, 
las isotermas son reproducibles e independientes del tiempo en todos 
los casos.
Este mismo anâlisis de la influencia de la fusiôn previa 
en la cristalizaciôn ha sido realizado por calorimetrfa, para las 
fracciones de peso molecular 6000 y 41*000, a temperaturas de cris­
talizaciôn de 35 y 37®0, respectivamente, con temperaturas de fusiôn 
previa entre 60 y IIOSQ (fig,?),
Anâlogamente a- anâlisis dilatométrico, las isotermas son 
tanto mas aceleradas euanto mener es la temperatura de fusiôn.
Cuando se utiliza la temperatura de 90^C o superiores, la 
isoterma es independiente de la fusiôn previa,
Otras observaciones sobre la influencia de la temperatura 
de fusiôn en el mécanisme de la cristalizaciôn serân discutidas en
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el apartado siguiente. La influencia de la fusiôn en la cristaliza­
ciôn ha sido objeto de diverses anâlisis, Banks y  Sharpies han co- 
mentado la existencia de nucleos persistentes a la temperatura de 
fusiôn experimental del sistemaç inicialmente (lO) sugirieron la 
existencia de agregados poliméricos aitamente ordenados como respon­
sables de la existencia de taies nucleos. Price sugiriô la existen­
cia de heterogeneidades (45?5) aunque la existencia de concavida- 
des o huecos podria explicar los efectos encontrados por encima de 
la temperatura de fusiôn aparente, no hay explicaciôn para los rnl- 
cleos sembrados en la masa,
Resultados andlogos han sido discutidos por Kovacs (l3) y 
han mostrado que el crecimiento de esferulitas de poli-(ôxido de 
etileno) puede ser, iniciado cas.’ simultâneamente por fragmentes 
submicroscôpicos que dependen de la historia tôrmica del sistema,
Una parte de estes gôrmenes son independientes de la temperatura mâ 
xima de fusiôn y estân correlacionados con impurezas en la muestra. 
Su concentraciôn varia de una forma discontinua con la temperatura 
de fusiôn empleada; para explicar estos resultados han examinado 
los efectos sobre la cinôtica de cristalizaciôn isotôrmica de la con 
centraciôn de gôrmenes.
Es évidente de los resultados dltimamente citados que cuan 
do la temperatura de fusiôn es igual o superior a lOO^C desaparece 
la influencia en la reproductibilidad de las isotermas, o lo que es 
lo mismo en la velocidad de cristalizaciôn, Hemos de referirnos a 
la temperatura de fusiôn en equilibrio termodindmico para el POE, 
Skoulios y colaboradores (22) han estimado para este parâmetro un 
valor de 68,5®C, Otras estimaciones de este valor corresponden a 
69®C (23,24). Mandelkern y colaboradores (46,47) han estimado un 
valor en el intervalo 74-8020, y recientemente Beech y Booth (26)
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han medido una temperatura de fusiôn de 69,120 para una fracciôn 
de alto peso mole">-:lar y han ohtenido por extrapolaciôn de las cur- 
vas Tfjj=T^  en mue stras cristalizadas a altas temperaturas y bajas 
cristalinidades, siguiendo el método descrito por Gopalan y Mandel­
kern (48) un valor para igual al J 6 ^ C ,  Estos valores sugieren 
que la temperatura de fusiôn en equilibrio del POE es del orden de 
15 a 2020 superior a la temperatura experimental dô.fusiôn.
A temperaturas por encima de la temperatura de fusiôn en 
equilibrio el sistema corresponde a un sistema liquide sin nucleos 
"persistentes" y por tanto no debe aparecer dependencia de la velo­
cidad de cristalizaciôn con la temperatura de fusiôn ni con el tiem­
po de la misma en tanto el sistema esté fundido. A temperaturas por 
debajo de existe la posibilidad de ndcleos mâs estables y pueden 
aparecer fenômenos de cristalizaciôn sembrada.
Este efecto serâ tanto mâs pronunciado cuanto mayor sea 
la heterogeneidad de la muestra, ya que las especies de mâs alto 
peso molecular pueden dar lugar a estos ndcleos estables. Si se uti- 
lizan fracciones, como es nuestro caso, el efecto de siembra debe 
aparecer a temperaturas por debajo de la experimental fusiôn, 
aunque no es improbable un pequeno efecto en las temperaturas com- 
prendidas entre la de fusiôn experimental y la de fusiôn termodind- 
mica.
En nuestro caso, para las fracciones de mds alto peso mo­
lecular la velocidad de cristalizaciôn es independiente de la tem­
peratura de fusiôn para temperaturas previas de fusiôn iguales o 
superiores a 90 0^, y sôlo se observa una pequehisima aceleraciôn 
del proceso en el intervalo entre 70 y 8O2C, lo que confirma las 
ideas expresadas anteriormente,
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1.4.2. Andlisis generalizado de las isotermas de cristalizaciôn
El anâlisis de las isotermas se ha hecho de acuerdo con 
la ecuaciôn de Avrami, de la que, como se indicô, se pueden deducir 
los tipos de nucleaciôn y crecimiento. Para la dilatometrfa esta 
ecuaciôn se puede escrihir en funciôn de paramètres medihles segdns
Vn - V+ h^ - h+
ln(l- e )= In — 2-- ^  = - i M  ■  --- ----  = Kt^
- —  ^00 t'O — hfo
donde (l-6) es la transformaciôn, V représenta el volumen especi- 
fico, h la altura del menisco de mercuric y jt el tiempo siendo k 
y n los dos pardmetros propios de la ecuaciôn; los suhindices se 
refieren al tiempo en que se hace la medida de forma que 0  es la rea- 
lizada en el momento inicial, ^ mejor la que corresponde al période 
de inducciôn, la de un tiempo cualquiera, y “ la final. Esta 
ultima es de una gran importancia, pues tiene una gran influencia en 
los valores de la funciôn de transformaciôn. Su valor se deduce extra 
polando en la curva experimental dos décadas de tiempo a partir de 
la intersecciôn de las tangentes trazadas a cada isoterma en el pun 
to de inflexiôn del trame autoacelerado y el tramo final, tal como 
se ve en la fig.(l), obteniéndose curvas del mismo tipo que las ex­
périmentales como se puede ver a tîtulo de ejemplo en la fig. (14).
Para la calorimetrfa el valor de la funciôn (l- ) de la
transformaciôn se ha de obtener a partir de la curva de cristaliza­
ciôn o termograma, que son del tipo de la fig.(2), y que proporcio- 
na la cantidad de energfa absorbida por la muestra a una Tq dada, 
frente a la variable tiempo.
En este caso la transformaciôn en cada momento se obtiens 
por la razôn de las dreas bajo la curva de cristalizaciôn hasta el
to<
GM -17,IQ­
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tiempo jt entre el ârea total, Los valores de la variable tiempo son 
proporcionales a la velocidad de registre del termograma. La integra- 
ci6n se ha realizado numéricamente por el método de Simpson (49) por 
su sencillez, tomando longitudes iguales como abcisa y altura de la 
curva desde la Ifnea base como ordenadas, con ayuda de un programa 
FORTRAN IV procesado en el Centro de Cdlculo Electrénico del Patro- 
nato Juan de la Cierva, habiéndose tornado como tiempo cero la marca 
en la abcisa del termograma que corresponde a la temperatura de cris­
talizaciôn a que se realiza la isoterma. De esta forma la ecuaciôn 1-13 
para calorimetrfa es s
In(l-e) = In — ^  = Kt^
donde es el ârea de la isoterma hasta el punto de abcisa t y
Aip es el ârea total bajo la curva.
Algunas curvas asf obtenidas se pueden ver en la fig. (l5)« 
Por otro lado, el câlculo de la cristaliniiad se hace en dilatome­
trfa suponiendo la aditividad de los volumenes especfficos de las dos 
faseSj la cristalina y la amorfa, a partir de los volumenes especf­
ficos del fundidOjdel polfmero totalmente cristalino. Estes valores 
se tomaron de los indicados por Simon (6) y dados por las ecuaciones 
siguientes:
v^ = 0,8898 + 6,9 X io"4 (T-25)
Vc = 0,8100 + 6,1 X 10-4 (t_25)
donde T es la temperatura en sC.; V^  ^el volumen especffico del Ifqui- 
do y V^ el del cristal en cc/gr.
En la bibliograffa se encontraron otros valores (7,8) que 
estân representados en la fig.(5)»
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Para el volumen el polimero fundido y su coeficiente de 
expansiôn, los resultados obtenidos son oasi idénticos, aunque lige­
ramente inferiores a los obtenidos por Simon, en tanto que existe una 
notable disorepancia en el volumen especifioo y coeficiente de expan­
sion cubica para el caso del cristal5 estas discrepancias nacen de 
los diferentes métodos y suposiciones establecidas en su determina- 
ci6n, y fundamentaimente las que se refieren a los criterios elegi- 
dos para una muestra 100^  cristalina.
El porcentaje de cristalinidad se puede calcular a partir 
de la expresidn
donde es el volumen especffico del fundido a la temperatura T 
Vq es el volumen especffico del cristal a la temperatura T 
es el volumen especffico,al tiempo Jb^ del polfmero 
altura inicial del menisco a la temperatura T en cm. 
altura al tiempo ^ del menisco a la temperatura T en cm. 
p peso del polfmero en gr.
R radio del capilar del dilatômetro en cms.
A tftulo de ejemplo puede verse en la fig. I6 una represen- 
tacion de la cristalinidad frente al tiempo para la fracciôn de peso 
molecular I7OOO. En calorimetrfa, la expresiôn que proporciona el 
grado de cristalinidad esta referida al drea de la curva de fusiôn 
de la sustancia patron usada. El calor de transformaciôn de la mues­
tra a cada temperatura de cristalizaciôn se puede calcular con rela- 
ciôn al ârea de la curva de fusiôn de una sustancia conocida, el In 
en nuestro caso, registrada en las mismas condiciones, y la crista­
linidad por la relaciôn de este calor de fusiôn con el calor de 
transformaciôn del polfmero totalmente cristalino A H^ , de forma
57-
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q u e  g 1  c a l o r  d e  f u s i ô n  v i e n e  d a d o  p o r
a h  =m
y la cristalinidad por
1— A =
A Sjjj Pj^  
^In Pin
■t A Hu AH^ Sin Pfn
AHjj^ es la entalpia del cristal formado a Tq 
donde AHjn cs la entalpia de fusiôn de In
AHu es la entalpia de fusiôn del cristal perfecto
Sjjj es el drea total de fusiôn (cristalizaciôn) de la sustancia
es el ârea, hasta el tiempo ta, de cristalizaciôn del polfmero
Sjn es el ârea de fusiôn del In.
Pm es el peso de la mut;, tra del polfmero
Pfn Ql peso de la muestra de In.
Establecidas las variaciones 1- 6 y 1-A^ en funciôn del 
tiempo, segun los criterios anteriores, el anâlisis de las isotermas 
puede hacerse de acuerdo con las ecuaciones de Avrami y de Goler-Sachs, 
Refiriéndonos a la primera, y segdn la ecuaciôn (l3). Para determi- 
nar el exponente n se pueden representar los valores de la funciôn 
1-0 frente al tiempo, lo cual proporciona curvas sigmoidales, anâ- 
logas a las dilatométricas como a tftulo de ejemplo, se puede ver en 
las figs. (14,15)' La comparaciôn con las isotermas teôricas darfa 
el valor de n. Tambien se puede linealizar la expresiôn tomando lo- 
garitmos y el valor de la pendiente de las rectas serfa el exponen­
te buscado, figs. (17,18).
Se ha analizado la cinôtica asimismo de acuerdo con la 
aproximaciôn de crecimiento libre (3), para lo cual se représenta 
el porcentaje de cristalinidad desarrollado frente al tiempo en

r;
XX»Q— iO O'—^    0 1.1 iQi
77“-00<>0<>0<>0<X><>0^
7i' .
-61-
papel doble logaritmico, lo que, como en el case anterior, proper- 
ciona rectas de cuyas pendientes so obtiene n, fig.(l9)y(20).
En primer lugar, el andlisis de las isotermas obtenidas 
después de diferentes temperaturas de fusiôn puede realizarse en 
funci6n de la velocidad de cristalizaciôn o del exponente n de la 
ecuaciôn de Avrami.
La velocidad de cristalizaciôn puede analizarse en fun- 
ci6n del' tiempo necesario para alcanzar un grado determinado de 
transformaciôn, el ICf/o por ejemplo. En la fig. (8)se ban representa- 
do estos tiempos frente a Tg para algunas de las fracciones investi- 
gadas tanto por dilatometria como por calorimetrfa, confirmândose el 
hecho experimental comentado anteriormente de la observacidn directa 
de las isotermas, es decir, para las tres fracciones de mayor peso 
molecular no existe depcndencia ni de la temperatura Tg ni del tiem 
po ^  de fusiôn en la velocidad de cristalizaciôn para valores de 
Ts 9OGC, y en muy ligera para temperaturas entre 70 y 9OGC.
Con respecte a la segunda, analizadas las isotermas de 
acuerdo con la ecuaciôn de Goler-Sachs, se observa que solo se ve 
afectado cl parâmetro k mientras que el valor del exponente n no va­
ria lo que indica que el rnecanismo envuelto en la transformaciôn no 
depende de la temperatura Tg, como se observa en las figs. (9)(lO).
Tambiên es de hacer notar que las isotermas para cada Tg 
son estrictamente reproducibles en cada caso y que el grado de cris- 
talinidad alcanzado depende sôlo de la temperatura de cristalizaciôn 
y no de la de fusiôn previa como se puede ver en las mismas figs.(9, 
10).
En segundo lugar, el estudio sistemâtico de las fraccio­
nes de poli(ôxido de etileno) puede realizarse en el intervalo entre
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30 hasta 609C. La tëcnica dilatométrica tiene su continuaciôn a su- 
benfriamientos mayores con la calorimetrla diferencial. Es de hacer 
notar que subenfriamiontos deraasiado pequenos exigen enormes tiempo 
de experimentaciôn, de forma que las isotermas realizadas a 6Q2C exi­
gen alrededor de 30 dîas para completarse. Para el peso molecular m£ 
nor la temperatura mds alta que puede estudiarse practtcamente es de 
40GC, miontras que esta misma temperatura es demasiado baja para po- 
der seguirse dilatométricamente en los pesos moleculares mayores. 
Todas las isotermas fueron obtenidas después de 30 minutes de fusiôn 
a 1009C.; y mediante la tëcnica descrita se obtuvieron representacio- 
nes de alturas frente al tiempo.
Las curvas calorimëtricas son diferenciales,como se ha ex- 
plicado anteriormente, y se pueden ver algunos ejemplos tipicos de 
las mismas en las figs. (l2)(l3). Para la fracciën de peso molecular 
4000 las isotermas presentan dos "picos" de cristalizaciôn, para las 
distintas temperaturas de cristalizaciôn mientras que existe un pico 
unico para los demâs pesos moleculares. El comportamiento anomale de 
la fracciën de mas bajo peso molecular es consecuencia de heterogenei 
dad de la fracciën.
Cualquiera que sea el tratamiento teërico que se utiliza, 
el de Avrami o el de Goler-Sachs, (figs.17>18,19 y 20), el exponen- 
te n corresponde a très en todo el intervale de subenfriamiontos 
utilizado, le que corresponde a una nucleaciën homogënea con creci- 
miento bidimensional.
Sin embargo, el cumplimiento de las ecuaciones teëricas 
sëlo ocurre, dependiendo del peso molecular, hasta un grade de 
transformaciën o de cristalinidad determinado y comprendido entre 
el 20 y el 40^ de la misma. Cuando la transformaciën aumenta y, 
dependiendo del peso molecular, las desviaciones son tante mas
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pronunciadas cuanto mayor es el peso molecular y ocurren a niveles 
mds bajos de cristalinidad o del grade de transformaciën fig.(2l).
Otra-. observacidn importante es que, las isotermas tienden, 
para un peso molecular determinado, a un valor limite comdn dando 
lugar a una recta de pendiente muy pequena, sugiriendo que el valor 
de equilibrio a tiempos muy grandes es independiente de la tempera­
tura de cristalizaciën,
El hecho de que estes resultados sean andlogos, utilizan- 
do la aproximaciôn de Avrami o la de Goler-Sachs, indica que la in- 
troducciën del factor de impedimenta en la primera no contribuye a 
una mejor correlaciôn entre la teoria y los resultados expérimenta­
les.
Finalmente hemos de hacer una ultima consideraciôn sobre 
el exponente n de ambas ecuaciones. Resultados anteriores con POE 
no fraccionado o con fracciones del mismo han dado lugar a valores 
de n iguales a 2 o a valores fraccionarios, que han sido explicados 
como resultados de nucleaciones sobre las paredes del dilatëmetro 
(9) o por superposiciën de procesos (l3).
Sin embargo, el valor obtenido en el presents trabajo, de- 
mues t ran que, independientemente de la temperatura y del peso mole­
cular, la cristalizaciôn de este polfmero ocurre con un valor ente- 
ro de très, consecuencia de un lînico mecanismo con nucleaciën homo­
gënea y crecimiento bidimensional.
I.4-3. Influencia del peso molecular.-
La influencia del peso molecular en la forma de las iso­
termas, comentado anteriormente, puede ilustrarse en la fig.(2l) 
donde se han superpuesto, por desplazamiento en la escala de tiem-
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posj isotermas obtenidas a una misma temperatura,
Aunq.ue la superposici6n es clara en la primera etapa del 
proceso, el nivel ultimo de cristalizaoiôn aloanzado es tanto mener 
cuanto mayor es el peso molecular.
Para las fracciones de menor peso molecular, la cristali- 
nidad corresponde a valores de 90^ en tanto que para la fraccidn de 
peso molecular 630.000 esta es de 4-Ofo como se puede ver en la tabla 
III.
Si se représenta, para independizarnos de la temperatura 
de cristalizaciôn, el valor limite de cristalinidad obtenido en fun- 
ci6n del peso molecular (fig.22 y tabla II), la dependencia es simi­
lar. Este représenta que los factores que limitan la aplicabilidad . 
de la ecuacidn de Avrami son los mismos que controlan el grado de 
cristalinidad final alcanzado.
For otro lado, la influencia del peso molecular sobre la 
velocidad de cristalizaciôn es también muy pronunciada. Si se re­
présenta en una doble escala logarltmic^ tiempo en que se alcan- 
za el 10^ de la transformaciôn tg^ifrente al peso molecular, esta 
dependencia es claramente manifiesta (fig. 23).
En la regiôn de pesos moleculares bajos, los tiempos de 
cristalizaciôn disminuyen varias dêcadas cuando aumenta el peso mo­
lecular, observandose dicha tendencia a todas las temperaturas de 
cristalizaciôn.
Existe una regiôn de peso molecular en el que se alcanza 
un mdximo en la velocidad de cristalizaciôn. El peso molecular en 
el que ocurre el mdximo depende de la temperatura de cristalizaciôn, 
siendo tanto mâs bajo cuanto menor es dicha temperatura. A valores 
del peso molecular por encima del mâximo, la velocidad disminuye.
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siendo esta disminuci6n fuertemente dependiente de la temperatura 
de cristalizacidn. Cuanto mayor es esta, mayor es la disminuciôn 
de velocidad con respecte al peso molecular.
Este comportamiento no es peculiar del poli(6xido de eti- 
leno).Resultados similares han aido descritos en polietileno por 
Ergoz, Patou y Mandelkern, (44) y Fatou y Barrales (41) y para poli- 
silaxanos por Magi11 (50).
La existencia del mdximo en la velocidad y su relaciôn 
con el peso molecular y el subenfriamiento es consecuencia de fac­
tores energéticos. En la zona de pesos moleculares bajos, la dismi- 
nucidn de velocidad viene provocada por la mayor energfa libre de 
nucleaciôn en esta regiôn. A medida que ^  aumenta, dicha energîa, 
a una temperatura dada es independiente del peso molecular. Sin em­
bargo, a bajos subenfriamientos, la energfa de transporte contrôla 
la velocidad del proceso. Cuando el subenfriamiento es mayor, estas 
dependencias son menos importantes y las diferencias menores con 
disminuciôn de la profundidad del minime.
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II.1. FUSION DE PQLIMEROS
Es bien sabido que el efecto de la temperatura sobre los 
materiales poliméricos es relativamente complejo y de una importan- 
cia fundamental, tanto en el procesado y tecnologia de estos materia 
les, como en las propiedades ffsicas de los mismos.
Cuando un material polimérico se calienia, su comportamien 
to depende sustancialmente de las caracteristicas générales del mis- 
mo. Los polfmeros cristalinos o parcialmente cristalinos, presentan 
una temperatura a la cual desaparecen por fusiôn las entidades orde- 
nadas o cristalinas, ocurriendo un cambio de fase desde la estructu- 
ra cristalina al estado fundido amorfo. Como discutiremos despuês, 
este cambio corresponde a una tfpica transiciôn de fase de primer 
orden. Cuando el polimero es amorfo, no existe esta temperatura de 
fusiôn. Sin embargo, existe para estos materiales una temperatura a 
la que aparecen cambios esenciales en la textura fisica del mismo 
que, de un material vftreo y relativamente dense, se transforma en 
un material flexible, blando y de naturaleza gomosa. Este tipo de 
transicidn, llamada transiciôn vitrea o transiciôn de segundo orden, 
corresponde a la temperatura a la cual existe la posibilidad de que 
los grupos atômicos de las cadenas puedan sufrir movimientos conjun­
tes localizados. Este tipo de transiciôn se présenta también en los 
polimeros cristalinos, asociada con la fase amerfa présente en los 
mismos y, naturalmente, (-s tanto mâs débil cuanto mayor es el grado 
de cristalinidad del polimero.
En ambos tipos de transiciôn, de primer orden, asociadas 
con polimeros cristalinos, y de segundo orden présentes en polime- 
ros amorfos y cristalinos, se presentan ffsicamente discontinuida- 
des muy acusadas en los coeficientes de expansiôn, calores especi-
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ficos, propiedades dieléctricas y propiedades mecânicas de estos ma­
teriales, lo que ha permitido su detecciôn haciendo uso de técnicas 
expérimentales directamente relacionadas con estos factores.
En la transformaciôn de un polimero desde el estado cris- 
talino y el estado liquido aparecen, como hemos indicado, cambios 
muy importantes en sus propiedades ffsicas y mecânicas, asi como en 
su estructura interna.
Estas diferencias macro y microscôpicas entre los dos es- 
tados son idénticas a las que se observan durante la fusiôn de sus- 
tancias normales y que correspondon, como es sabido, a transiciones 
de fase de primer orden, regidas por las leyes de equilibrio de fases
Es évidente, sin embargo, que la organizaciôn molecular en 
el estado cristalino de polimeros ha de ser mucho mâs compleja debi- 
do, por un lado, a su carâcter policristalino y, por otro, al gran 
tamaho molecular que hace que no nos encontremos ante elementos ais- 
lados de cristalizaciôn, sino frente a moléculas de gran tamano con 
miles de unidades covalentemente enlazadas.
La ordenaciôn que représenta la cristalizaciôn exige ter- 
modinâmicamente que la energia libre de la fase cristalina sea menor 
que la de la fase liquida. El primer factor que contrôla el cambio 
en energfa libre en el proceso de cristalizaciôn es la evoluciôn 
entâlpica originada por el empaquetamiento molecular como consecuen­
cia de aspectos estructurales y fuerzas cohesivas que discutiremos 
posteriormente. El segundo factor corresponde a la disminuciôn en- 
trôpica como consecuencia de la variaciôn del estado de orden.
Para un cristal perfecto, la temperatura de fusiôn serâ 
Tm = — A l .. II-l
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en la que AH y AS son la entalpia y la entropia de fusiôn, respec- 
tivamente.
La ecuaciôn II-l corresponde a una transiciôn ue primer 
orden en un sistema simple de un componente, que ocurre a una tem­
peratura constante e independiente de la concentraciôn relativa de 
las fases en equilibrio.
Sin embargo, otros factores implicados en el peculiar ca­
râcter macromolecular, taies como la energfa libre debida a las su­
perficies de separaciôn de las fases y los extremes de cadena, darân 
lugar a una disminuciôn de la temperatura de fusiôn con respecte a 
la esperada para un cristal perfecto.
Es évidente que los cristalitos mâs pequenos tendrân una 
energfa por unidad de volumen mâs alta que la de un monocristal per­
fecto, puesto que las superficies de separaciôn entre los cristales 
serân régiones de pobre empaquetamiento y, por lo tanto, las cadenas 
de superficie no contribuirân de la misma forma al calor de fusiôn.
En un material policristalino conteniendo cristalitos de 
diferente tamano, los mâs pequenos serân menos estables y fundirân 
antes, A esta depresiôn del punto de fusiôn también contribuirân los 
extremos de cadena, ya que o bien restringen el crecimiento de los 
cristalitos, si no pueden existir dentro del reticulo cristalino, o 
disminuyen el empaquetamiento perfecto si entran dentro del cristal. 
Como consecuencia de estos hechos, que serân discutidos en extensiôn 
posteriormente, la fusiôn de polimeros présenta rasgos especiales.
En primer lugar, para que las regiones ordenadas en un poM 
mero cristalino pue f’ai tratarse como una fase, se de ben satisfacer 
los criterios termodinâmicos usuales, es decir, el potencial qufmi- 
co debe ser uniforme y dependiente exclusivamente de la temperatura
-77-
y de la presiôn, condiciôn que no se dard plenamente en sistemas 
cristalinos pobremente desarrollados y en los que el potencial 
qufmico dependerd del grado de cristalinidad y del tamano de los 
cristalitos, Por tanto, para analizar la temperatura de fusiôn en 
equilibrio de sistemas poliméricos, es de fundamental importancia 
conducir la cristalizaciôn y la subsiguiente fusiôn en condiciones 
que conduzcan a la formaciôn y destrucciôn de regiones ordenadas 
lo mds perfectas posible.
Esta aproximaciôn a condiciones de equilibrio ha de al- 
canzarse por dos medios. El primero es llevar la cristalizaciôn ini- 
cial a partir del estado fundido a temperaturas constantes tan prô- 
ximas al punto de fusiôn como sea posible,puesto que, en otro caso, 
las propiedades de la fase cristalina dependen del modo segdn el 
cual se desarrollô la cristalinidad.
En segundo lugar se ha observado en muchos sistemas que, 
cuando en el proceso de fusiôn se emplean grandes velocidades de 
calentamiento, las temperaturas de fusiôn no son constantes y depen­
den de la temperatura de cristalizaciôn y de la velocidad de calen­
tamiento empleadas. Esta aparente faita de una temperatura de fusiôn 
en equilibrio pareceria revelar que el proceso de fusiôn no puede 
ser descrito en polimeros por un anâlisis termodindmico. Sin embar­
go, cuando se emplean condiciones prôximas al equilibrio y velocida­
des muy lentas de calentamiento, particularmente en la regiôn prô- 
xima a la fusiôn, las temperaturas de fusiôn son independientes de 
las condiciones de cristalizaciôn y de la historia térmica del po­
limero y son perfectamente reproducibles, demostrando inequfvocamen 
te que la transformaciôn del estado cristalino al estado liquido en 
polimeros, posée las condiciones y caracteristicas de una transi­
ciôn de fase de primer orden y que debe ser tratada como tal.
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Cuando se emplean las condiciones en equilibrio anterior- 
mente citadas, las curvas de fusiôn de polfmeros presentan un range 
de fusion estrecho y la temperatura a la cual desaparecen los ulti­
mes vestigios de cristalinidad estd perfectamente definida y, por 
tanto, las diferencias primeramente observadas entre polfmeros y mo­
nomères son mds de grado que de clase (l,2,3,4?5?6). La longitud fi- 
nita de cualquier cadena polimerica, introduce un cierto grado de de- 
sorden en la estructura, por «jemplo, los extremos de cadena. La si- 
tuaciôn es, asi similar a la de una sustancia monomérica impura. Si 
estos extremos de cadena no son tolerados por el reticulo cristali­
no, el proceso de fusiôn no serd absolutamente estrecho, incluso en 
las condiciones mds ideales de cristalizaciôn y templado, aunque los 
ultimos vestigios de cristalinidad desaparezcan a una temperatura de 
fusiôn del cristal macroscôpico perfecto, Teôricamente, incluso un 
proceso de fusiôn como ôste, puede tratarse como una transformaciôn 
de fase de primer orden (2).
El cambio de energia libre que acompana a la fusiôn de un 
sistema polimero-diluyente fue descrito por Plory (6,7) y viene dado 
por una expresiôn de la magnitud directriz del proceso, es decir la 
energia libre de fusiôn, que résulta ser para una mezcla polfmero- 
diluyente s
A F  ^ 1-v 1
i n r  (hy- ) -RT + — } In ( 1-v (1- X ) }  +
D 2
 ^ . ( 1 . ♦  ‘ ,
1-V2“V2  ^ X
donde el pardmetro D es definido por (y -l/zd) exp (l-he/RT) y 1-A 
es la fracciôn del polimero en estado cristalino, V£ fracciôn en 
volumen del total polîmero-diluyente, x es el numéro de unidades
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estructurales por molécula de polimero, N el numéro de moléculas 
del polimero, T'es la temperatura, R la constante de los gases, ^ 
la longitud (media) de un cristalito en niîmero de unidades, ^ es el 
numéro de segmentes de la unidad estructural, zj) la razôn de los vo- 
liîmenes de un segmente y el molar del diluyente, la entalpia de 
fusiôn por unidad cristalina, y s^  es kz In ( y - l / e )  y un pard­
metro que da cuenta de la energia de interacciôn polimero disolven- 
te.
El valor mdximo de la energia de fusiôn APf viene dado 
por la condiciôn de equilibrio X = en la que
e^ , X -  t  +  1 .
- In vpD =      + ln( - -^) II-3
X — 1 X
para este caso la temperatura de fusiôn en equilibrio termodindmico 
Tm° viene dada para muestras homogôneas por la relaciôn
1 1 . R V^/Vi (l-Vy+Vg/]:) 1 1-^2 2
T Tm^ AHu 1—vp(l— X ) x— 1 1—Vp(1-A )
II-U
Para el caso T = Tm la ecuaciôn II-4 anterior queda reducida a la 
conocida ecuaciôn de Plory (6):
i — ^  “ ~ ! h t   ^ + ;  (V2 + 1 ) ^
II-5
Esta ecuaciôn expresa la depresiôn de la temperatura de 
fusiôn en presencia de diluyentes.
Para el caso de un homopolimero puro se reduce a
1  L _  _ J _  ( - L .
Tm Tm° AHu x v x- 1
II-6
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Esta ecuaciôn expresa el efecto de la longitud de cadena 
sobre la temperatura de fusiôn; es decir, la depresiôn en la tempe­
ratura de fusiôn como consecuencia del tamano finito del cristal,
Por otra parte, la temperatura de fusiôn en equilibrio ter 
modinâmico Tm° de un cristalito formado por cadenas de longitud in- 
finita ha eludido toda determinaciôn experimental directa, como con­
secuencia de su propia definiciôn, ya que es un hecho experimental 
perfectamente conocido que las dimensiones de los cristalitos polimé­
ricos son mucho menores que la longitud de la cadena, adn en las con­
diciones de cristalizaciôn mâs prôximas al equilibrio. Como conse­
cuencia del tamano finito del cristal y de la naturaleza semicrista- 
lina de los polfmeros, la temperatura de fusiôn depende de la '
La predicciôn teôrica de Tm° ha side solo posible en el 
caso del polietileno, mediante el desarrollo teôrico de la fusiôn de 
parafinas realizado por Plory y Vrij (8).
El método experimental que se ha venido utilizando ha si- 
do la extrapolaciôn de los valores de las temperaturas de fusiôn en- 
contrados experimentalmente frente a la temperatura de cristalizaciôn 
a la Ifnea"que représenta la relaciôn Tm=Tc. Los valores de Tm° asf 
hallados son de 10 a 20^0 mâs altos que las temperaturas de fusiôn 
observadas.
La relaciôn entre Tm y Tq viene dada por (il):
Tm = Te - Tm° (l- — ^ )  II-7
para nucleaciôn tridimensional y
Tm =  t   Te - Tm° (l - — -— ) II-8n n
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para una nucleaciôn bidimensional, siendo a  la razôn de las energfas 
interfaciales del nucleo y  cl cristalito madura y n la razôn entre 
las longitudes de los mismos.
Si se considéra E = y o =  a  la ecuaciôn que-
eq ec en
da reducida a
Tm = (Tm^  - T q ) II-9
que justifica la extrapolaciôn que comentamos inicialmente.
Sin embargo, recientemente Gopalan y Mandelkern (il) han 
puesto en duda la validez de la extrapolaciôn, como consecuencia de 
que la mayor parte de la experimentaciôn se ha realizado después de 
cristalizaciôn isotôrmica compléta en la que las condiciones C = ^eq
y  a  = a puede no cumplirse, y han demostrado que cuando se usan ec en
los valores de la temperatura de fusiôn halladas después de crista­
lizaciôn isotôrmica a bajos niveles de cristalinidad, la ecuaciôn
II-6 es vâlida y se obtienen valores para Tm° relativamente mâs al­
tos.
Por otro lado, un parâmetro termodindmico de fundamental 
importancia en el anâlisis de la cristalizaciôn y la fusiôn de estos 
materiales es la entalpia de fusiôn del sistema cien por cien cris­
talino, de dificil medida directa dado el caracter semicristalino de 
estos materiales. Para su determinaciôn experimental se han usado dos 
métodos fundamentaimente.
El primer método requiere la determinaciôn experimental 
del calor de fusiôn de una muestra cuya cristalinidad se conoce por 
otro método (rayos x, volumenes especificos) y representan los ca­
lores de fusiôn medidos frente a la cristalinidad.
El segundo método requiere el anâlisis de la depresiôn
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de la temperatura de fusiôn en sistemas polimero-diluyente. Como 
indicamos anteriormonte, la ecuaciôn II-5 describe esta depresiôn 
y puede formularse de acuerdo con la relaciôn:
que expresa la dependencia de la temperatura de fusiôn Tm de una me^ 
cia polîmero-diluyente con el tipo y concentraciôn de diluyente. En 
esta ecuaciôn A Hu es el valor de fusiôn por mol de unidad quimica 
que se répite, y y son los volumenes molares de la unidad que 
se repite y diluyente respectivamente, v^  es la fracciôn en volu­
men de diluyente y x% es un pardmetro de interacciôn termodinâmica 
(6). La ecuaciôn 11-10 es muy similar a la expresiôn usual obtenida 
para la fusiôn de un sistema binario, donde sôlo une de los compo- 
nentes es cristalino, habiôndose comprobado su validez en muchas 
mezclas de polimeros-diluyentes (9,12) y cfrece la posibilidad de 
determinar AHu para la unidad repetida de un polimero dado.
La adiciôn de diluyente provoca una depresiôn de la tem­
peratura de fusiôn facilmente apreciable, pero en cualquier caso, 
depende marcadamente del tipo y concentraciôn del diluyente anadido. 
Cuando se trata de un diluyente pobre, que se caractérisa por un al­
to valor de x-j^? o por poseer un anormalmente elevado volumen molar, 
se encuentra que para una concentraciôn de polimero critico, el fun­
dido consiste en dos fases de liquido inmiscibles, en vez de ser 
una fase homogénea, por lo que la ecuaciôn 11-10 no es adecuada en 
taies condicionoL, Si se establece que x% = B V^/RT en donde B re­
présenta la densidad de energfa de interacciôn para el par polfmero- 
disolvente la ecuaciôn 11-10 puede escribirse:
(1----. ----- ^  ) ii_n
Tm Tm vg AHu R Tm
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La representaciôn de (l/Tm -l/Tm*^ )/v2 frente a vg/Tm, conduce a 
una linea recta cuya ordenada en el origen es r/aHu (V^ /v )^, de don­
de puede deducirse el valor de AHu. Del valor de la pendiente 
m = B Vu/ AHu se puede determinar el parâmetro B.
Haciendo la suposiciôn de que es inversamente propor- 
cional a la temperatura absoluta, la contribuciôn entrôpica del parâ- 
metro de interacciôn termodinâmica puede considerarse despreciable.
La exclusiôn de este tôrmino podria conducir a un error en la deter­
minaciôn de aH u mediante este método, porque el intervalo de tem— 
peraturas usado er.<. los datos expérimentales es pequeno. Sin embargo 
los valores de B calculados para diverses sfstemas han demostrado 
que el valor es sôlo de varias calorfas por cm3.
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II.2.- PARTE EXPERIMENTAL
II.2.1. Dilatometria
Para la determinaciôn dilatoaôtria de las temperaturas 
de fusiôn deben establecerse condiciones expérimentales de medida 
prôximas a las condiciones de equilibrio termodindmico, que exigen 
un programa de incremento de temperatura lo mâs lento posible.
Es de hacer notar, sin embargo, que no es vâlida la utili- 
zaciôn de un gradiente de temperatura constante desde la temperatu­
ra del sôlido hasta la del fundido, ya que, mientras el polimero 
cristalizado no comienza a fundir se comporta como un sôlido normal, 
de coeficicnte de expansiôn cubica constante, pero cuando se inicia 
la fusiôn de los cristalitos de menor tamano, este varia. La exis­
tencia de una mezcla cristal-amorfo en equilibrio exige la compléta 
fusiôn de los cristalitos cuya temperatura de fusiôn se ha alcanzado, 
por lo que es necesario en las prôximidades del punto de fusiôn usar 
velocidades de calentamiento mucho menores.
En la literatura (lO,ll) se han descrito velocidades de 
hasta isc/dia y 0,5®C/dia en la ultima parte de la fusiôn. A este 
respecto en nuestro caso, se observaba que la evoluciôn del menisco 
del capilar a una temperatura del intervalo de fusiôn tiene très corn 
portamientos distintos con el tiempo.
Primeramente, se observaba un incremento lineal de la al- 
tura durante un cierto tiempo, después habia un perfodo en que el 
menisco se estabilizaba y después, éste descendfa debido a recris- 
talizaciôn del fundido, acelerada por la presencia en la masa de 
cristales no fundidos, que actâaban como nucleos de esta recrista- 
lizaciôn. Hay que ahadir, que la duraciôn del perfodo en que el me-
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nisco permanecia estabilizado a la misma temperatura t-3 tanto mayor 
cuanto mâs cerca se estahade la temperatura de fusiôn del cristali­
zado.
En consecuencia, se adoptô el criteria de incrementar la 
temperatura de grado en grado en el tramo recto inicial de la curva 
de fusiôn, y de medio en medio cuando se observaban desviaciones 
de la linealidad de este primer tramo,11egando a incrementos de tem­
peratura de 0,290 en los ultimos dos grados antes de la temperatura 
de fusiôn. En cada caso se estabilizaba el termostato a cada tempe­
ratura y se tomaban lecturas de la altura del menisco a distintos 
tiempo obtener dos lecturas iguales, cuyo valor era el que se
représenta.
Después del punto de fusiôn se obtenia nuevamente una If- 
nea recta en la representaciôn de alturas frente al tiempo y el ca­
lentamiento se llevaba hasta unos 1Q9C por encima del punto de fu­
siôn. En algunos casos se dejaba subenfriar el fundido, por debajo 
del punto de fusiôn obteniéndose una continuaciôn de la recta del 
fundido con la masa subenfriada. Este procedimiento hacla enormemen- 
te tediosa la determinaciôn del punto de fusiôn de la muestra crista- 
lizada, necesitândose de très a cuatro dias en cada caso.
La temperatura de fusiôn de las muestras en el intervalo 
de pesos moleculares analizado se determinô en très condiciones di- 
ferentes s
a) Después de cristalizaciôn isotôrmica y subenfriamiento a tempera­
tura ambiente.
b) Después de cristalizaciôn isotôrmica hasta transformaciôn complé­
ta, pero sin subenfriar la muestra hasta temperatura ambiente.
c) Después de cristalizaciôn isotôrmica hasta bajos niveles de tranjs 
formaciôn (5-10^ )
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Se adoptô como temperatura de fusiôn aquella en que se 
alcanzaba el volumen especffico del polimero fundido, que en nues- 
tras curvas de alturas frente a temperatura correspondia al tramo 
recto final de la transformaciôn.
Como ejemplo de curvas de fusiôn se pueden ver en la fig.l 
para las dos condiciones primeras y en la fig. 2 para la experimen­
taciôn c) que nos permitirâ determinar la temperatura de fusiôn ter- 
modinâmica Tm°.
II.2.2. Calorimetrfa.
Para la fusiôn de la muestra séria de desear una experi­
mentaciôn que asegurase un desarrollo en equilibrio del proceso, tal 
como se ha discutido en la dilatometria. En este caso no es posible 
un control continue del mismo, sino que se estâ obligado a usar ve­
locidades de calentamiento constante. Este es un parâmetro cuya in­
fluencia sobre los datos ha sido muy discutida (l6). En el presents 
trabajo se ha adoptado la velocidad de Bsc/min. (l3) como la mâs 
adecuada para los sistemas poliméricos, ya que conjuga la posibili­
dad de condiciones no muy alejadas de las de equilibrio y évita 
recristalizaciones de la muestra. De esta forma se obtienen termo- 
gramas en sentido contrario de los de cristalizaciôn, que tienen co­
mo abcisas temperaturas en lugar de tiempo, como se pueden ver en las 
figs. (5,6).
Para las fusiones, se ha usado la calorimetria diferencial 
programable mediante un aparato PERKIN-ELMER DSC-IB que se ha des­
crito en el capitulo anterior.
Con respecto a las fusiones de los cristalizados en masa 
desde el estado fundido, los picos de fusiôn de las muestras polimé-
12- 60 o
16-
66.6
h(cm )
154
Mn=41000 Tc*C
57 — *
60 — o
104
5030 40 60 70 80T®C
h(cm.)
lj
104
65.8 
64,el
Mi2=17000 Tc'C
40 50 60 70 75 T®C
Hi
h ( c m) j
17-H
151
131
I.;C • » «'335
jt —  »
s; —  •
SI —  o 
SI —  «
( I  —  e
(CS
(M
31
6‘5
h(Cfn)j
18-1
68
67.5 I
M 750 00
66 2
T«C
Ml
h
9 
7
5
K4
«•I i
60 05 70 T T
-  $ 4  -
00
O)
Li_
E
iO o  
09
CD
+-•r
0)
"O
c
(6
CL
o
00
T D
CD
"D
O
O
CD
>
CO
>
E
o
o
O)c
CD J-
c c  c c
ID
M—
T3T3
CL "O
oo
o
I—  
II
L.
I—
—^0—
ricas son anchas en general, es deoir abaroan un intervale de tem- 
peraturas; para conocer la temperatura de fusl6n es necesario re- 
currir a un criterio de lectura independientemente de este hecho y
se ha de tener en cuenta ademds que como consecuencia de las distin-
tas conductividades térmicas de la muestra y el pocillo se produce 
un "retraso” en la senàl registrada.
Este équivale a decir que la temperatura programada es 
Tp y la de la muestra Tn, con lo que puede escribirse?
Ro — —  = Tp - Tn
El valor Ro puede obtenerse grâficamente de la pendien-
te de la curva de fusiôn de una sustancia pura (indio en nuestro
caso) fig. (3).
Cuando se obtiens el termograma del polimero el valor ver-
dadero de la temperatura de fusidn fig.(3) se obtiens tomando en el
maxime de la curva la pendiente Tp/Ro (13,15)1^0'
Este ha side el criterio seguido en este trabajo aunque
exister, otros métodos que no producen grandes diferencias en les va-
lores de las temperaturas de fusiôn (14,15)»
En cuanto a la entalpia de fusiôn aparente de la muestra, 
puede determinarse en funciôn del ârea del pico jbtenido y por com- 
paraciôn con el ârea de fusiôn de una sustancia patrôn de caler de 
fusiôn conocido. En este caso se ha tomado asimismo el Indio, y la 
entalpia de fusiôn de la muestra y problema puede calcularse por 
la expresiôn:
j^ du = AHm(ln) x _— x
mp Si
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en la que AH(ln) son 6,8 oal/gr,, el peso de la muestra de cali- 
del In.; ^  el peso del polîmero usado; y  8^ Y Si las âreas 
de fusiôn del polîmero y del indio.
Esta expresiôn es vâlida cuando se utilizan las mismas 
condiciones expérimentales de medida. En otro caso, es decir, si la 
sensibilidad de las determinaciones de la muestra patrôn y proble­
ma son distintas ha de ir multiplicada por la relaciôn de dichas 
sensibilidades,
Las entalplas de fusiôn medidas corresponden a valores 
aparentes, dado el caracter parcialmente cristalino de los pollme- 
roSo Para un polîmero de cristalinidad compléta su entalpia de fu­
siôn se puede determinar por los valores aparentes de fusiôn que 
corresponden a un grade de cristalinidad conocido (l3). Otro método 
utilizado corresponde al estudio de la depresiôn de la temperatura 
de fusiôn de la muestra pura por adiciôn de diluyentes (l2,24).
Para tal fin, se ha utilizado un calorimètre diferencial 
Du Pont 950, y el diluyente empleado ha sido decalina, El procedi- 
miento operatorio era el siguientes
Se preparaban varias disoluciones en câpsulas para liquides del ca­
lorimètre de una fracciôn de peso 8OOOO y decalina y se colocaban 
en estufa a IGQSC durante 24 horas para lograr la homogeneizaciôn. 
Posteriormente se dejaban cristalizar a temperatura ambiente duran­
te 24 horas mâs. Se registraban seguidamente los termegramas de las 
muestras en el calorimètre Dupont observândose la depresiôn de la 
temperatura de fusiôn debida al diluyente. La fig.(7) muestra los
resultados obtenidos. Conocida Tm^ , la representaciôn de ( ^  —
Tm°
1 \ 1 ,
—   ) -- frente a v-i/ Tm proporcionaban rectas de cuya
Tm
pendiente se obtenla un valor de AHu = I.9OO cal/mol. El valor 
del coeficiente B corresponde a 2 cal/cc.
—^2—
II.3.- RESULTADOS Y DISCUSION
Las medidas dilatométricas de las temperaturas de fusiôn en 
funciôn de la temperatura de cristalizaciôh y del peso molecular se 
realizaron después de cristalizaciôn isotérmica y subenfriamiento a 
temperatura ambiente y después de cristalizaciôn isotérmica a trans- 
formaciôn compléta o a bajos niveles de transformaciôn como ha quedæ 
do descrito en la parte experimental.
Las curvas de fusiôn después de cristalizaciôn compléta y 
subenfriadas a temperatura ambiente, muestran que el intervalo de fu­
siôn es relativamente estrecho como consecuencia de la homogeneidad 
en peso molecular de las fracciones. A tftulo de ejemplo, las figs.
1,2 muestran algunos resultados para las fracciones de peso molecular
17.000, 41.000 y 636.000 después de cristalizaciôn a temperaturas dis­
tintas .
En estas fusiones se observa el descenso de la tempera­
tura de fusiôn en funciôn del peso molecular y de la temperatura de 
cristalizaciôn, aumentando cuando aumentan estas variables, como co- 
mentaremos ampllamente mâs adelante.
Por otro lado en las fusiones calorimétricas es de hacer 
notar que los valores de la temperatura de fusiôn obtenidas no son 
comparables con los dilatométricos, ya que se registrar todos a una 
velocidad constante de calentamiento, 82 c/min. en casi todos los ca- 
sos, condiciones que, estân muy lejos de las usadas con el dilatôme- 
tro, mâs prôximas al equilibrio. De todas formas las curvas de fusiôn 
coinciden con las dilatométricas, en el aumento del punto de fusiôn 
con la temperatura de cristalizaciôn y con el peso molecular como se 
puede ver en las figs.(5,6) para los pesos moleculares I7OOO y 4IOOO.
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Es de hacer notar la influencia considerable de la velocidad 
de calentamiento en la temperatura de fusiôn, como se ha indicado an- 
teriormente y se puede observar en la fig. (4) q.ue reune algunos ter- 
mogramas de fusiôn de la muestra M=4000, después de cristalizaciôn a 
38^0 y fundida a très velocidades distintas. Las curvas son del mismo 
tipo, es decir presentan un "hombro" a una temperatura môs baja que 
el pico fundamental en los très casos, pero que esté, mâs prôximo este 
a mayor velocidad de calentamiento. En cuanto al valor del punto de 
fusiôn, se observa que el mâximo del termograma aparece a 56,5®C cuan­
do se registra a 4®c/min. y aumenta hasta 6l*C cuando se usan lô^C min, 
como velocidad de calentamiento menos intense que el otro, es un hecho 
casi general en polfmeros y ha sido atribuido a condiciones expérimen­
tales de medida o a heterogoneidad de tamahos de entidades cristali- 
nas. Este aspecto fundamental serâ discutido posteriormente. Sin em­
bargo, es necesario sehalar aquf que la apariciôn e intensidad de 
primer pico dependen de la temperatura de cristalizaciôn y del peso 
molecular.
Para pesos moleculares inferiores a 17.OOO, aparecen dos 
hombros tanto mâs marcados cuanto menor es la temperatura de crista­
lizaciôn Fig.(6).Cuando el peso molecular es superior o igual a
17.000, aparecen un solo pico de fusiôn cualquiera que sea la tempe­
ratura de cristalizaciôn, y aumentando al aumentar esta para una pro- 
gramaciôn de calentamiento dada (Ssc/min,). La fig. (5) ilustra estos 
resultados para las fracciones de peso molecular I7.OOO, 41.000 y
636.000.
Los hombros o picos endotérmicos que se obtienen en la zona 
de bajos pesos moleculares, aunque no contribuyen significativamente 
al calor de fusiôn, son perfectamente détectables y deben representar 
la fusiôn de cristalitos menos estables.
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El hecho de q.ue la apariciôn de dichos hombros ocurra en 
esta zona de pesos moleculares, puede ser consecuencia de cierta he- 
terogeneidad de tamahos en la propia fracciôn que darfa lugar, a los 
grandes subenfriamientos de cristalizaciôn a una cierta heterogeneidad 
de tamahos en los cristalitos,
Cuando la temperatura de cristalizaciôn aumenta y se impo- 
nen condiciones mâs restrictivas a la nucleaciôn y crecimiento, tal 
homogeneidad de tamahos es mâs compléta y el hombro de la curva de 
fusiôn tiende a desaparecer,
Por otra parte las âreas de estos termogramas son iguales 
o crecientes con la temperatura de cristalizaciôn, lo cual indica que 
la fracciôn es suficientemente estrecha en peso molecular, ya que al 
ser una medida proporcional al grado de cristalinidad este aumenta 
con la Tc, es decir, no quedan los pesos moleculares menores en esta- 
do fundido y actuando como diluyentes. Hay que sehalar que los dates 
dilatométricos y calorimétricos, en fusiôn y cristalizaciôn, coinci­
den apreciablemente, cuando se expresan en funciôn de la cristalini­
dad alcanzada o en funciôn del area bajo la curva de fusiôn.
La fig.(8) représenta dicha cristalinidad en funciôn de Tc, 
para très fracciones representativas (M^  4*000, 17*000 y 632.000), 
donde la concordancia es excelente dentro de las limitaciones expéri­
mentales.
Cuando la determinaciôn de las temperaturas de cristaliza­
ciôn se realiza después de cristalizaciôn isotérmica a baja transfor­
maciôn (es decir, al 5,10^ de cristalinidad total), las curvas de fu­
siôn que se obtienen son aparentemente mas difusas. Sin embargo el 
cambio en volumen especifico en un intervalo de temperaturas mucho 
mâs estrecho y depende fuertemente de la temperatura de cristaliza­
ciôn en la regiôn de subenfriamientos lo mâs pequehos posibles. Evi-
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dentemente, las condiciones de experimentacidn permiten aproximarse 
a condiciones de equilibrio en tiempo de cristalizaciôn alcanzables y 
razonables. Por ejemplo, se ha registrado la fusiôn de muestras cris^  
talizadas a una Tc=622C, que es la mayor temperatura de cristalizaciôn 
registrada hasta la fecha en este sistema, y, que exige unos 2 meses 
para desarrollar alrededor de un y j o de cristalinidad. Algunas de es­
tas curvas se pueden ver en la fig.(2).
La determinaciôn de la temperatura de fusiôn en equilibrio 
termodinâmico para cadenas de longitud infinita o finita ha eludido, 
como comentamos en el apartado II.1. de esta Memoria, toda determina­
ciôn experimental directa, por lo que el método experimental utilize^ 
do ha sido la extrapolaciôn de los valores de ^  frente a Tc a la 
Ifnea que représenta la relaciôn Tm=Tc.
Si se realiza dicha representaciôn y se extrapolan los valo­
res después de cristalizaciôn isotérmica se obtienen lineas rectas con 
pendientes inferiores a 0,5, como predica la ecuaciôn II-9.La fig.(9) 
muestra estos resultados para diversas fracciones, con indicaciôn de 
los valores en equilibrio obtenidos, sin embargo, la ecuaciôn II-9 sô- 
lo es aplicable a bajos grados de transformaciôn (il) en las que los 
tamanos del cristal en equilibrio y del nucleo estable son los mismos, 
(y por consiguiente las energias interfaciales puestas en juego).A 
estos bajos niveles, se eliminan las complicaciones inherentes al cre­
cimiento posterior de los cristalitos.
Cuando se analizan las relaciones Tm-Tc a baja cristalinidad, 
se observan dos tramos perfectamente détectables en las fracciones de 
peso molecular superior a 17.OOO.
En el primer tramo, de pendiente muy inferior a 0,5, las 
temperaturas de fusiôn son inferiores a las que se obtienen a crista­
lizaciôn isotérmica total. En el segundo tramo, a subenfriamientos
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mas pequenosj la pendiente corresponde aproximadamente a 0,5? y las 
temperaturas de fusiôn son mas altas fig,(9)
Por otro lado, a pesos moliculas inferiores a I7.OOO apa­
rece una dnica recta, que es la misma para cristalizaciôn total o 
cristalizaciôn al 5/09 como ha sido demostrado en polietileno(ll) fig. 
10,
Los resultados de Booth publicados durante la redacciôn 
de este trabajo han mostrado resultados équivalentes(I7). La peque- 
na variaciôn de Tm con Tc en la primera regiôn muestra indirectamen- 
te la pequeha variaciôn en esta regiôn del tamano del nucleo con Tc. 
Cuando el subenfriamiento es mâs pequeno los valores de la energfa 
libre interfacial necesaria para nucleaciôn son mâs grandes asi como 
el tamano de las entidades cristalinas formadas. Realmente podrfa 
hablarse de una curva mejor que de dos tramos que corresponden a la 
variaciôn de K con la temperatura de cristalizaciôn Tc; cuanto ma­
yor es esta mâs grande es el cristal, y por tanto con mayores tempe­
raturas de fusiôn.
Las temperaturas de fusiôn en equilibrio para la fracciôn 
de mayor peso molecular (M=632.000) puede considerarse como la corres- 
pondiente a peso molecular infinite y corresponde para la cristaliza­
ciôn a baja cristalinidad a 76 0^, en tanto que a alta cristalinidad 
corresponde a ' J O ^ G .
Los valores citados previamente en la bibliograffa corres­
ponden a 68,590 (25) y 699c (19,20) coïncidente con el valor de 70*0 
a alta cristalinidad,
Sin embargo, era prévisible (21,22) valores mâs altos pa­
ra dicha Tm°, Aplicando un tratamiento similar al nuestro, Booth y 
c o l . ,  (17) han determinado durante el desarrollo de esta investiga-
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cion una temperatura de fusiôn en equilibrio de J 6 ^ C  para una frac­
ciôn de peso molecular 35-000.
Teniendo en cuenta las limitaciones del método, puede acep- 
tarse una temperatura de fusioô en equilibrio de 7^ *0, aunque no pue­
den descartarse valores ligeramente superiores.
La influencia del peso molecular en la temperatura de fu­
siôn, puede analizarse en la fig.(il) donde se incluyen dates de otros 
autores (l7,l8)para un intervalo de pesos moleculares mâs restringido.
En la citada figura se puede ver la disminuciôn de la tem­
peratura de fusiôn debido a la longitud finita de la cadena como 
predice la ecuaciôn II-6 hasta alcanzar un valor limite a pesos mo- 
lectilares de unos 20000, en que se hace independiente del peso mole­
cular.
Esta conclusiôn es independiente de que se utilicen las 
temperaturas de fusiôn en equilibrio obtenidas a alta o baja trans­
formaciôn. La diferencia es aproximadamente de 6 grados en la zona 
de altos pesos moleculares, y coincide con resultados anâlogos obte­
nidos en otros sistemas (23)(24).
Pinalmente, hemos de analizar y discutir los resultados 
obtenidos para la entalpia de fusiôn para el cristal perfecto, de 
fundamental importancia en el anâlisis de la cinética de cristaliza­
ciôn y del coeficiente de temperatura de la misma, Utilizando la de­
presiôn de la temperatura de fusiôn en el sistema polimero-diluyente, 
es posible obtener este parâmetro como quedô descrito en el apar­
tado
Elegido cl sistema poli(ôxido de etileno)-decalina la re­
presentaciôn de ( i / T ui - l/Tm°)/r frente a V^/Tm conduce a una linea 
recta de cuya ordenada en el origen puede determinarse, AHu y de
-1 0 6 -
la pendiente el parâmetro de interacciôn B,
la fig,(7) représenta los datos obtenidos conjuntamente 
con los indicados por Mandelkern(l2) en otros dos disolventes y que 
son los unicos existentes en la bibliograffa.
El valor de AHu coincide apreciablemente y corresponde a
1.900 cal/mol. de unidad que se répitc, équivalente a 45 cal/grs, El 
parâmetro de interacciôn B corresponde a 2,1 cal/cc. siendo mucho ma­
yor que en el caso del difenil ftéter -0,5 cal/cc. y ligeramente mâs 
alto que en el caso de la tetralina (l,5 cal/cc) que han sido deter- 
minados previamente, lo que era de esperar de la simple fôrmula quf- 
mica de los très disolventes y la del polîmero.
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III.1.- COEFICIENTE DE TEMPERATURA DE LA CRISTALIZACION ISOTERMICA.
Un hecho comun a la cristalizaciôn de polimeros es la énor­
me dependencia que la velocidad de cristalizaciôn présenta con res- 
pecto a la temperatura de cristalizaciôn T^ , y por tanto del suben­
friamiento del sistema. A temperaturas muy prôximas al punto de fu­
siôn, que corresponde a bajos subenfriamientos, la velocidad de‘.cris­
talizaciôn es muy lenta, cuando T^ disminuye la velocidad de crista­
lizaciôn vuelve a hacerse muy pequena (l).
Este efecto tan marcado de la temperatura sobre la veloci­
dad del proceso, debe ser explicado en funciôn del coeficiente de tem­
peratura de los dos procesos fundamentales que tienen lugar, la nuclea 
ciôn y el crecimiento.
Refiriéndonos a la nucleaciôn la velocidad estacionaria por 
unidad de volumen y tiempo puede expresarse por la ecuaciôn de Turn­
bull y Fischer dada por (2)s
A = No exp (-Ep -AF/RT) III-l
donde Ep es la energia libre de transporte necesaria para mover una 
cadena en la interfase liquido-sôlido,A F es la energia libre.
Es évidente que para expresar la dependencia de la velo­
cidad de nucleaciôn con la energia libre necesaria para la formaciôn 
de un ndcleo estable hay que postular un modelo de nücleo.
Cuando un polîmero se subenfria a partir del estado fundi­
do, las fluctuaciones de energia libre en la masa dan lugar a orien- 
taciones favoraoidas de las cadenas, originando ndcleos que sôlo son 
estables cuando alcanzan un determinado tamano critico. La energia 
libre de nucleaciôn vendrâ dada por la diferencia entre las energias
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libres superficiales del modelo de nucleo y la energia libre de 
fusion, de acuerdo con la expresion de equilibrios
AP nucleaciôn = AF superf. - A  F fusiôn III-2
Ambas magnitudes fueron calculadas por métodos termodina-
mico estadlsticos por Flory (3)(4). Refiriéndonos a la fusiôn esta 
viene determinada por la suma de contribuciones de los cristalitos 
y por la mezcla de los segmentos cristalinos con los amorfos, con- 
siderando quo los extremos de cadena pueden tratarse como irregulari- 
dades estructurales y ser excluidas del retlculo cristalino.
Con estas consideraciones el cambio de energia que acom-
paha a la fusiôn puede expresarse por:
A F
= (1- A )(h^-Ts^)+ RT((  +-1) In ( l - V g f l - l ) )
(^-2)'  ^  k n v ^ D + l n
III-3
donde el parâmetro D es definido por (y-l/zd) exp (l-(hg/RT)) y
1- X es la fracciôn del polîmero en estado cristalino, V2 frac­
ciôn en volumen del polîmero en el volumen total pollmero-diluyente, 
X es el niîmero de unidades estructurales por molécula de polîmero,
N cl numéro de moléculas del polîmero, _T es la temperatura, R la 
constante de los gases, _£ la longitud (media) de un cristalito en 
nâmero de unidades, _z es el numéro de segmentes de la unidad estruc- 
tural, zp la razôn de los volümenes de un segmente y el molar del 
diluyente, la entalpia de fusiôn por unidad cristalina, y 
es Kz ln(y -l/e) y ji un parâmetro que da cuenta de la energia 
de interacciôn polîmero disolvente.
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Para calcular el primer término de la ecuaciôn III-2 y 
desarrollar una teoria adecuada de nucleaciôn es necesario suponer 
un modelo de nucleo.
Si se supone un nucleo cilindrico, formado por ^ unidades 
de longitud y _p secuencias cristalinas en secciôn, se obtiene en 
ausencia de diluyente (l):
A  F = 2 7T - RTlnD - qpA - RT (Nln A- p ln(x- ç l/x))
III-4
donde % es la energia libre interfacial lateral por molécula, D se 
redefine como exp(-2 Oq/RT), con O q  el exceso de energia libre inter­
facial por cadena que emerge de la cara del cristalito normal a la 
direcciôn de las cadenas y Afu la energia libre de fusiôn por unidad 
que se répite para una cadena de peso molecular infinite.
Para pesos moleculares muy elevados x-->«,Ç<< x, con lo
que la ecuaciôn III-4 queda roducida a:
A P =  2 "  2 p a o - € p A  fu H I - 5
Esta funciôn présenta un punto de silla para las condiciones:
5 Ap = 0 y 6AP
5p
=  0
Las coordenadas de este punto de silla corresponden a las dimensio- 
nes criticas del nucleo y viene dadas por:
p:'' = 4 % Ou/A fZ a F = G y  A f,
III-6
Si se establece la aproximaciônA f^ = A H-q A t/Tj^, en don-
-1 1 2 -
de AH^ es la entalpia de fusiôn, la temperatura de fusiôn y At 
el subenfriamiento
4 a Tm
r * = — 2---- D *
 ^ AHu AT P : ^  < 4 r > ’  ,  -AH' AH'u u III-7
Por otro lado, si se supone un nucleo diferente del anterior, 
tal como el obtenido por deposiciôn sobre la cara de un cristal presen­
ts en el sistema, la ecuaciôn III-4 para este tipo tiene la expresiôn: 
(1)
R T  5f- f +  1
AF= 2Ç + 2p o^-ÇpAfu + - ^  Çp - pR^ In III-8
La aproximaciôn de peso molecular infinite y la condiciôn 
de equilibrio dan como dimensiones de este nucleo critico
2 oe
Afu
2°u
Afu AF& =
que pueden expresarse
4 a a e u
Afu III-9
2 Ge
AHu
Tm
AT
2 G
P* = uAHu
Tm
AT AF* =
4  G G e u
AHu
Tm
AT
III-IO
Segdn las expresiones anteriores AF‘ es proporcional a 
Tm^/( aT^T). En cualquiera de ambos casos, siendo Vi= 1 ô 2 segdn 
que el modelo de nucleo sea bidimensional o tridimensional.
Refiriéndonos de nuevo a la ecuaciôn de Turnbull y Fisher 
puede deducirse que la velocidad de nucleaciôn se hace 0 tanto en 
el cero absolute ©arao'a Tm, presentado un valor mâximo a una tempe-
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ratura intermedia. A temperatura muy prôximas a Tm, la velocidad de 
nucleacidn présenta un coeficiente de temperatura negative muy gran­
de ; come consecuencia de la variaciôn del término (Tm/ l/T, si
la Tq disminuye la velocidad de nucleacidn aumenta y llega a alcan- 
zar un mdximoj per debajo del cual cl coeficiente de temperatura de 
la nucleacidn se hace positive como consecuencia del predominio de 
la energia de transporte Ej),
En cuanto al coeficiente de temperatura del proceso de cre^  
cimiento su estudio ha podido realizarse mediante la medida de velo- 
cidades de crecimiento de esferulitas per microscopia, encontrdndose 
un mdximo en la velocidad de crecimiento de estas estructuras con un 
coeficiente de temperatura andlogo al de la nucleaciôn. Para homopo- 
limeros la velocidad lineal de crecimiento en las proximidades de la 
temperatura de fusiôn cumple la relacidn general (l):
In G= In Go - K ( - III-ll
en la que 2 Gs la velocidad de crecimiento y n tiene el mismo sig- 
nificado anterior,
Finalmente, el establecimiento del coeficiente de tempera­
tura para la velocidad total de cristalizaciôn puede expresarse por 
una ecuaciôn andloga
In K = In Ko - K» ( — III-12
à  ™
Esta ecuaciôn puede expresarse en funcidn del tiempo necesario para 
alcanzar un tanto por ciento determinado de la transformaciôn.Para 
el 10% de la misma la ecuaciôn vendrfa dada como
- K ( — HI-13
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A subenfriamientos pequenos el término dominante corres­
ponde a la funcién de subenfriamiento y un diagrama de In Ks fren- 
te a (Tm/ AT)^ debe corresponder a una linea recta,
Muchos sistemas poliméricos cumplen esta relacién que ha 
permitido el anâlisis cualitativo de la cinética, aunque présenta 
fuertes limitaciones; las dos fundamentales son que no tiene en euen 
ta el tamaho finito de la cadena y la dificultad en obtener las tem- 
peraturas de fusién en equilibrio. Estes aspectos serân disentidos 
mucho mâs ampliamente cuando realicemos el anâlisis de nuestros re- 
sultados expérimentales.
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III.2.- TEORIAS DE NUCLEACION PARA TAMANO FINITO.
Las ecuaciones expuestas anteriormente son, en sentido 
estricto s6lo aplicables a polimeros de tamano molecular infinite 
y han sido revisadas por Mandelkern, Patou y Howard (5)(6) sobre mo­
dèles de cadena de peso molecular finito.
En un sistema de N molêculas con x unidades, ordenadas de 
forma que delimiten un ndcleo cilindrico con una secciôn de p_ secuen- 
cias y ^  unidades de longitud, el cambio de energfa libre viene de­
terminado por
AF = 2 ( t t p o^-p RT In D-ÇpAfu-RT {Nln(l ) -
-  p in  ( — "■  ) }  I I I - Î 4
en la que les paramétrés tienen el mismo significado que en la ecua­
ciôn III-3; en esta ecuaciôn es de destacar que les dos dltimos ter­
mines son les que introducen el efecto de la cadena finita.
Dado que sôlo son de interés pequenos valores de la cris- 
talinidad, el primero de les términos ln(l-pç/x N) puede desarro- 
llarse en serie, con le que se llega a una ecuaciôn
F = 2(np)^/^S «0^ - 2p 0^ - p Ç Afu - p RT In   III-15
que también describe una superficie con un punto de silla, cuyas 
coordenadas determinan las dimensiones de un niîcleo de tamano cri- 
tico. Estas dimensiones vienen dadas por
-----------
Afu- RT/x - RT/(x-Ç+l )
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A 2oe — RT In (
I ; 111-17
y por consiguiente
X-C+ 1
AF = S': Si III-18
Esta ultima ecuaciôn es idéntica a la obtenida para polimeros de 
peso molecular infinite. S' jL :?8 muy grande y las ecuacio­
nes anteriores se reducen a las obtenidas en la aproximaciôn de peso 
molecular infinite.
Sin embargo, si tales condiciones no se cumplen, existen 
diferencias apreciables en las dimensiones crfticas del nucleo depen- 
diendo del peso molecular y de las condiciones de cristalizaciôn.Pa­
ra especificar la dependencia de las dimensiones crfticas y AP* con 
los citados parâmetros es necesario postular la dependencia de Tm 
sobre el peso molecular.
Mandelkern, Patou y Howard (6) han extendido el tratamien- 
to al caso de la nucleaciôn por la deposicion monomolecular de se- 
cuencias de cadena. El cambio de energfa libre que acompana a la for- 
maciôn de un nucleo de este tipo, de £ unidades de longitud y P_ 
secuencias de anchura viene dada por
AP = 2C 2p % - pÇAfu + ^ p RT/x - p RT In
IXI-19
de forma équivalente al tratamiento anterior, los dos ultimos tér- 
minos delimitan las contribuciones debidas a la cadena finita.
En el punto de silla, las coordenadas crfticas son:
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2 Ou
p*= --------------------------------  II1-2 0
Afu - RT/x - RT/(x-C'‘ + l)
2 Oe - RT In {(x-r* + l)/x} o.
 ^ =    i i i - 2 1
Afu - ^
2 0u {2 0e - RT In {<x-Ç* + l)/x}}
AF*=    = 2 o„ Ç* III-22
Afu - RT/x
cuando x queda reducido a los resultados clâsicos dada por
III.9.
Para el modelo de cadena finita a T = Tm el valor de P* 
se hace infinite, pero no ocurre asi con €* . Puesto queAP‘‘ segdn 
III.22 depende sôlo de Ç* no serâ infinite a T=Tm.'Esta conclusiôn 
es contraria a la obtenida para peso molecular infinite y mucstra 
teôricamente la posihilidad de formar nucleos a Tm, como consecuen­
cia de que la barrera termodinâmica no es infinita a esa temperatu­
ra.
El anâlisis del coeficiente do temperatura de la nucleaciôn 
puede realizarse con estas expresiones. Este tratamiento représenta 
un môtodo directe, ya que no requiere mâs que la estipulaciôn de la 
temperatura de fusiôn en equilibrio para peso molecular infinito, su 
puesto conocido el calor de fusiôn. Volveremos a insistir sobre es­
tes puntos al comentar nuestros resultados expérimentales.
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III.3.- RESULTADOS Y DISCüSION
El método usual para el anâlisis del coeficiente de tem­
peratura ha sido representar una funciân de velocidad, la constante 
total del proceso, o el tiempo necesario para que ocurra un tanto 
por ciento de la transformaciôn frente a la funciân de subenfria­
miento.
Como ha quedado indicado anteriormente la ecuaciôn III-13 
conducirla a lineas rectas si se especifican las temperaturas de fu­
siôn en equilibrio en funciôn del peso molecular. Este requiere mé- 
todos de extrapolaciôn descritos en el capitule II. Su détermina- 
ciôn présenta sérias dificultades y constituye un limite del método.
Por otra parte el mécanisme operative de la nucleaciôn o 
crecimiento no es directamente deducible a partir de dates cinéticos; 
la TÎnica aproximaciôn posible es considerar los valores del exponen­
ts n de la ecuaciôn de Avrami. Puesto que dicho exponents es en nue£ 
tro caso un ndmero entero n = 3 puede suponerse en principio una nu­
cleaciôn homogénea y crecimiento bidimensional. Por tanto la ecuaciôn 
de velocidad de cristalizaciôn puede escribirse en la forma
In (t = 1„ (t ^ °® T"
0,1' ' 0,1' RT p ü  ATT
Considerando que Ep es constante en el intervals de temperaturas que 
corresponden a los datos dilatométricos, es posible obtener de una 
representaciôn ln(t^  ^ frente a la funciôn Tm/ AT.T^ el 
valor de la pendiente. La fig. (l) muestra estos resultados pa­
ra nuestras fracciones. En la zona de altos pesos moleculares las 
pendientes de las rectas son practicamente iguales, pero a medida 
que el peso molecular disminuye dichas pendientes son cada vez me-
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nores. Este hecho es general e independiente del valor asignado a 
la temperatura de fusiôn on equilibrio, aunque se modifiquen lige- 
ramente en el intervale de +_ 2^ 0, que puede considerarse la incer- 
tidumbre de la determinaciôn de Tm en equilibrio. Por otro lado en 
el intervale de subenfriamientos analizados por calorimetria se cum 
pie la linealidad de la funciôn, con resultados similares a los de£ 
critos para dilatometria.
Considerados literalmente estos resultados, el cambio de 
pendiente con el peso molecular debe corresponder a cambios en el 
factor % c^ u/ H^u, es decir, en cual qui era de las magnitudes que 
intervienen en él, El calor de fusiôn puede considerarse practica­
mente constante e independiente del peso molecular, con lo que el 
cambio de pendiente corresponde a cambios en el producto oe ou.
Por otra parte, la energia interfacial lateral di es mu­
cho mâs pequeha que œ  y puede considerarse independiente del peso 
molecular. Con estas consideraciones la variaciôn de pendiente 
corresponde a variaciôn de la energfa libre interfacial en la cara 
001 del cristal. El valor de cj u puede fijarse arbitrariamente y, 
en principio considerarlo igual a 50 cal/mol, valor que se ha veni- 
do usando en el anâlisis cinêtico del polietileno tanto a partir de 
datos dilatométricos (?) como en el anâlisis de crecimiento esferu- 
Iftico (8). Otros valores de ou podrfan asignarse sin cambiar las 
conclusiones finales obtenidas, El valor de oe segdn las considera­
ciones précédantes cambia desde 5^00 a iBOO cal/mol.
Si se considéra un crecimiento tridimensional las conclu­
siones finales obtenidas son anâlogas. La fig.(2) muestra la funciôn
—1 2 ln(t ^) frente a (Tm/ T^) ^1/RT, cumpliendose la linealidad en
el intervalo de subenfriamientos analizados y puede verse la varia­
ciôn de las pendientes de estas rectas que son tanto menores cuan-
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to menor es el peso molecular. Las pendientes corresponden en este 
o   ^2
caso a --   -^--- ——  y por consideraciones anâlogas a las ante-
AMu
riores, el cambio do pendientes corresponde al cambio en O q , Por tan 
to y a partir del anâlisis del coeficiente de temperatura no es po­
sible determiner el mécanisme de la nucleaciôn, ya que ambas rela- 
ciones dan cuenta de los resultados expérimentales.
Estos resultados son anâlogos a los encontrados en otros 
sistemas poliméricos y especialmente a los ballades en polietileno, 
sistema exhaustivamente analizado en un gran intervalo de pesos mo­
leculares (9).
El cambio en e^ con el peso molecular tiene su origen en 
la naturaleza de la interfase del cristal. Cuando el peso molecular 
es pequeno, el modo de cristalizaciôn debe corresponder a cadenas 
extendidas, con una interfase menos distorsionada, y por tanto con 
un valor mâs pequeno.A medida que el peso molecular aumenta, 
el tamano del cristalino es mucho menor que la longitud de la cade­
na, dando lugar a un modelo de cadena plegada con entrada no-adya- 
cente que origina una interfase de mayor energia libre interfacial.
Con las consideraciones precedentes, podemos entrar en el 
anâlisis del coeficiente de temperatura de la nucleaciôn mediante 
las ecuaciones propuestas por Mandelkern, Patou y Howard, (5,6) 
que requieren exclus ivamente fijar Tm*^  para el câlculo de las ecua­
ciones implicitas, tanto para nucleaciôn bidimensional como tridi­
mensional.
Supuesta la primera ecuaciôn que da el valor critico
11-21 £* es una ecuaciôn implfcita que ha de resolverse por
tanteo, habiéndose utilizado el siguiente método de câlculo:
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Sustituyendo Afu por la aproximaciôn habitual 
AH(Tm°-T)/Tm° y si g j t se supone igual a K x donde K es un nu­
méro entre 0 y 1, la ecuaciôn III-21 se puede poners
AHu (Tk - Te) x - R T c ) K = 2  % - RT ln(l-k -(l/x))
Tm°
Para cada valor de x y Te el miembro de la izquierda es 
una recta de un diagrama f(k) frente a K que pasa por el origen.
El miembro de la derecha es una curva logarftmica que crece desde
un valor proximo a oe para k = 0. El punto de intersecciôn de es­
tas dos curvas nos da el valor de k y por tanto el de r* , pudién 
dose luego caleular los restantes valores P_* y Ap*.
El método de iteraciôn fué el siguiente:
Se da el valor k = 1 y se calculan los valores de los dos 
miembros en valor absolute; si no coinciden se reduce k a la mitad 
y se vuelven a calcular y comparar los valores. En caso de que no 
coincidan puede ocurrir que las diferencias de los valores tengan
el mismo signo, en cuyo caso se continua reduciendo k a la mitad, o
que tengan signo distinto con lo que el nuevo k es la media de los 
dos anteriores. Se puso como aondiciôn de salida que las dos ulti­
mas diferencias de ^* fuese menor que una centésima. Conocido el
valor de ^" se calculan los valores de Pj" y el de la energfa li­
bre &  * necesaria para la formaciôn de un nucleo de tamano crf-
tico.
Esto se ha realizado mediante un programa PORTRAN IV pro- 
cesado en el Centro de Câlculo Electrônico y segun el diagrama de 
flujo siguiente:
T m  » A H u  
Xi Tc 
CTe 0"u
K1 = 1 
PART,PAR2
NO PAR1-PAR2<
0,01
SI
D1F1=PAR1-PAR2
K2 = KÎ/2
PARI. PAR2
NO PARI-PAR 
< 0,01
SI
CHI = KX 
RRO = f (ae) 
EGL=Z«au''CHl
XJm. CTe.au
CHI.RRO.EOL
EOT
D1F2 = PAR1-PAR2
CiFI X D1F2
<0 
K1+K2
>0
K2 =
K1= K2 
D1F1 = DIF2
PARAR
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Antes de entrar en la discusiôn de los resultados obteni- 
dos es posible estipular una serie de condiciones en cuanto a los va­
lores de Og. La primera situaciôn séria aquella representada por la 
variaciôn de Qe con el peso molecular de acuerdo con las pendientes 
obtenidas en la funciôn Tm/ AT RT aun dentro de los errores que pu_e 
den ser previstos para el caso de las fracciones de bajo peso mole­
cular.
Por tanto puede oalcularse con el programa anteriormente 
descrito el valor de A P‘ /RT utilizando para la fracciôn de mayor pe^ 
80 molecular un valor de O q =  56OO siendo o^x= 50 cal/mol. Todas las 
fracciones con pesos moleculares comprendidas entre 636000 y I7OOO 
dan lugar a Ifneas rectas con pendiente menos uno como corresponde 
a lo previsto por la ecuaciôn III-22. Las très fracciones de mâs ba­
jo peso molecular 7300, 4OOO y 1200 dan lugar también a Ifneas a 
correspondientes valores menores de P^^ 'f/RT con pendientes mayores 
en valor absoluto. Este resultado no se altera cualquiera que sean 
los valores asignados a ce(y sus correspondientes a ou)• Lsi figu­
ra (3) muestra los resultados para la situaciôn Og = 56OO, c^ =50 y 
0= 15OO; Ou. = 177"
El primer par de valores corresponden a los asignados al 
caso del polietileno (lO) y los segundos se han tornado haciendo la 
aproximaciôn, totalmente empfrica y adoptada por Booth (il)
Ou 0,1 Hu.
En aingun caso es posible obtener una ânica funciôn de 
log(t )^  ^frente a AP /RT para las fracciones de bajo peso mo­
lecular, estipulando bien la constancia de a© o bien su variaciôn 
de dicho parâmetro disminuyendo segun lo hace el peso molecular.
Estos resultados demuestran que on la region entre 636OOO y I7OOO
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no existe practicamente variaciôn en % y coincide con los resul­
tados reportados en polietileno ya que corresponde a la regiôn en 
la que el tamano critico del nucleo es mucho mâs pequeno que la lon­
gitud de la cadena extendida, existiendo una morfologia de cadena 
plegada. Por el contrario, las fracciones de bajo peso molecular 
presentan una discrepancia total con los resultados obtenidos en 
otros sistemas (7,10). Para que exista una funciôn unica de aP* /RT 
con pendiente -1 es necesario asignar a ag valores en esta zona 
de pesos moleculares, superiores a los que corresponden a las frac­
ciones de mas alto peso molecular. La fig. (4) muestra los resulta­
dos suponiendo valores de ae=2000 para las fracciones de 7300,
4000 y 1200, siendo % para el reste de las fracciones igual a 
1500 cal/mol. Resultados anâlogos han sido publicados por Booth y 
col. (11) en el anâlisis del crecimiento esferulitico. Sin embargo, 
estos resultados son opuestos en los que se encuentran en el anâli­
sis de cristales maduros de POE en los que o e c  varia con el peso 
molecular y que han sido justificado por el aumento de la dificul­
tad para disipar las cadenas que emergen de la interfase cuando el 
peso molecular aumenta. También son diferentes de lo que ocurre en 
otros sistemas. El anâlisis del crecimiento esferulltico de polie­
tileno, poliisopreno y polisiloxanos (8) y el anâlisis de la cris­
talizaciôn en bloque de PE(5,6) ha mostrado que Og aumenta al 
aumentar el peso molecular en la regiôn de 100 a 1000 unidades, 
explicaciôn de estas diferencias, que se m&^ttenen como veremos en 
el capltulo IV, en el anâlisis del crecimiento esferulltico puede 
explicarse sobre las siguientes consideraciones:
En primer lugar todo el desarrollo teôrico esta basado 
en la teorla de Plory-Huggins y exige que la distribuciôn de con-
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figuraciones sea gaussiana, lo que solo se cumple a partir de un 
valor del numéro de enlaces de la cadena. Esto corresponde para el 
POE a N=530 (12) valor muy superior al que corresponde a la fracciôn 
de peso molecular 7300.
Por otro lado, o.un tratândose de fracciones, el peso mole­
cular determinado debe corresponder a una distribuciôn de pesos mole­
culares y la incertidumbre en este parâmetro y en esta regiôn, asi 
como la existencia de irregularidades estructurales, no analizabl^s 
por las tôcnicas convencionales de caracterizaciôn, afectan fuerte- 
mente el comportamiento de cristalizaciôn. El anâlisis de la estruc- 
tura laminar de POE de bajo peso molecular, realizado por Skonlios 
et al. (13) ha mostrado que a los mas bajos subenfriamientos y pesos 
moleculares comprendidos entre 4OOO y 1200 existe un fraccionamiento 
durante la cristalizaciôn como consecuencia de la distribuciôn de ta- 
mahos moleculares en la muestra, dando lugar a laminillas de distin­
to empeser. A subenfriamientos grandes sôlo existen estructuras de 
espesor constante, en tanto que a subenfriamientos pequenos, las co­
las de bajo peso molecular quedan en estado liquide, Cuando este si_s 
tema se subenfria da lugar a laminillas de menor espesor correspon­
dientes a dichas colas de bajo peso molecular. El espesor de las la­
minillas, el numéro de pliegues de la cadena y el grade de crista- 
linidad son funciones de la Te? dando lugar a una variaciôn discontf 
nua de estos parâmctros, indicaciôn de que los extremes de cadena 
no estan localizados dentro de dichas laminillas. En la zona de ba­
jos pesos moleculares, la existencia de grandes cilios conducirfa 
a un aumento de la .
SI examen por rayes X para una fracciôn de peso molecu-
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lar M=12650 ha mostrado que los espaciados corresponden a fraccio­
nes 1, 1/2, 1/3, 1/4,... de la longitud de la cadena extendida, o 
lo que es lo mismo que la cadena esta completamente extendida o se 
pliega 1, 2; 3 etc. La pequehisima polidispersidad existante en esta 
muestra darfa lugar a la formaciôn de cilios con el resto de la ca­
dena en exceso de valor entero permaneciendo en la interfase. Esto 
daria lugar a una energia interfacial mâs alta en esta regiôn de 
pesos moleculares, lo que explica nuestros resultados expérimentales.
Finalmente vamos a comentar los resultados calorimétricos 
La fig.(5) muestra dichos resultados conjuntamente con los obtenidos 
a bajos subenfriamientos por dilatometria. La curvatura de la fun­
ciôn log (t^   ^frente a Tm/ AT. RT literalmente considerada re-
presentaria un cambio de a e ^ grandes subenfriamientos con valo­
res menores para este parâmetro. Sin embargo en esta regiôn la ener­
gia de transporte en la interfase cristal-liquido que puede consi­
derarse constante en la regiôn de /\T__>q juega un papel fundamen­
tal en la velocidad total de nucleaciôn a subenfriamientos relati- 
vamente grandes. El mâximo en la velocidad de cristalizaciôn que ha 
sido determinada experimentalmente en algunos sistemas (14) corres­
ponde a la region en la que Ej) es el factor condicionante de la cris 
talizaciôn. Los subenfriamientos alcanzados en este trabajo median­
te la técnica calorimetrica permite la aproximaciôn a dicho mâximo 
dando lugar a la curvatura observada. Evidentemente es la primera vez 
que se publica en este sistema, ya que los trabajos previos de Booth 
(16) y Godovski (l5) corresponden a subenfriamientos pequenos.
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GRADO DE POLIMERIZACION = 14500.
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = 5600.
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 50.
TIG i/tio log(i/tio) egi/ rt TC EGL CHI RRO
6. G 0.16567 -1.7913 0.1359E 02 327.0 8890.0 88.9 0.8
16.0 O.O625O -2.7726 O.I486E 02 329.0 9779.8 97.8 0.9
33.C 0.03030 -3.4965 O.156OE 02 330.0 10295.0 102.9 0.9
06.0 0.01136 -4.4773 O.I642E 02 331.0 10867.4 108.7 1.0
210.0 0.00476 -5.3471 0.1733E 02 332.0 11507.4 115.1 1.0
620.0 0.00161 -6.4297 0.1836E 02 333-0 12227.4 122.3 1.1
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = I5OO. 
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = I86.
TIG i/tio log(i/tio) egi/ rt TC EGL CHI RRO
6.0 0.16667 -1.7918 0.1354E 02 327.0 8858.3 23.8 3.0
16.0 0.06250 -2.7726 O.I48IE 02 329.0 9745.2 26.2 3.2
33.0 0.03030 -3.4965 0.1554E 02 330.0 10258.1 27.6 3.4
33.0 0.01136 -4.4773 0.1636E 02 331.0 10829.0 29.1 3.6
210.0 0.00476 -5.3471 O.I727E 02 332.0 11466.3 30.8 3.8
620.0 0.00161 -6.4297 O.I829E 02 333.0 12183.4 32.8 4.1
TABLA IV
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GRjlBO IE POLILERIZACION = 3750.
A LIBRE INTERRACIAL BASAL = 5600.
A LIBRE INTERRACIAL LATERAL = 50.
1
1 : 1/TIC LJG(1/T1C) e g l/ht TC EGL CHI HR
:,2--i2 -1.2233 C.1362E 02 327.0 89O8 . 4 89.1 0.
/ . : :,1215: -2.3231 I49OE 02 323 .0 9802.1 98.0 0.
-2.^726 0.15643 02 330 .0 10319.8 103 .2 0.
, ■: -3.3:57 0.15453 02 321.0 10895.2 109 .0 1.
3,^ -714 -4,2^16 C.17333 02 332 .0 11538.7 115 .4 1.
J, :.CC217 -6.1312 0.18413 02 333.0 12262.8 122.6 1.
EIIEHGIA LIBRE INTERRACIAL BASAL - I5OO. 
EITEHGIA LIBRE INTER? AC I AL LATERAL = 186.
11 : i/:i: ::G'i/Tio) EGL/RT TC EGL CHI RR
3.4 29412 -1.2233 0.13573 02 327.0 8876.4 23 .9 3.
7.0 :.13153 -2.0281 0.14843 02 329 .0 9756.8 26.3 3.
6. C :.C525: -2.7725 0.15583 02 330 .0 10282.8 2 7 .6 3.
5. : : . : 2 2 2 2 -3.3057 O.I64OE 02 331 .0 10855.9 2 9 . 2 3.
:.c:^iA -i.9415 CA1732E 02 332 .0 11497.3 30 .9 3.
 ^ ^ :.0:217 -6.1312 O.I8353 02 333.0 12213.1 32.8 4.
TABLA V
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GRADO DE POLIMERIZACION = 1800.
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = 
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL
5600,
50
TIO i/tio log(i/tio) EGL/RT TC EGL CHI RRO
7.0 0.14236 -1.9459 0.1366E 02 327.0 8935.6 89.4 0.8
13.0 0.07692 -2.5649 0.1495E 02 329.0 9835.3 98.4 0.9
38.0 0.02632 -3.6376 O.1569B 02 330.0 10356.9 103.6 0.9
65.0 0.01538 -4.1744 O.I652E 02 331.0 10936.8 109.4 1.0
205.0 0.00488 -5.3230 0.1745E 02 332.0 11585.4 115.9 1.0
680.0 0.00147 -6.5221 O.I849E 02 333.0 12315.9 123.2 1.1
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = I5OO. 
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 186.
TIG i/tio log(i/tio) EGL/RT TC EGL CHI RRO
7.0 0.14286 -1.9459 0.1361E 02 327.0 8902.5 23.9 3.0
13.0 0.07692 -2.5649 O.I489E 02 329.0 9799.0 26.3 3.3
38.0 0.02632 -3.6376 0.1563E 02 330.0 10318.1 27.7 3.4
65.0 0.01538 -4.1744 O.I646E 02 331.0 10895.7 29.3 3.6
205.0 0.00438 -5.3230 0.1738E 02 332.0 11541.9 31.0 3.8
680.0 0.00147 -6.5221 0.1842E 02 333.0 12269.5 33.0 4.1
TABLA VI
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GRADO BE POLIMERIZACION = 925.
ENERGIA LIBRE INTERRACIAL BASAL = 5600.
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL 50.
TIG i/tio log(i/tio) EGL/RT TC EGL CHI RRO
9.2 0.10870 -2.2192 0.1374E 02 327.0 8986.5 89.9 0.8
29.0 0.03443 -3.3673 O.I504E 02 329.0 9897.8 99.0 0.9
68,0 0.01471 -4.2195 O.I58OE 02 330.0 10426.4 104.3 0.9
165.0 0.00606 -5.1059 O.I664E 02 331.0 11014.9 110.1 1.0
430.0 0.00233 -6.0636 O.I758E 02 332.0 11673.7 116.7 1.0
1250.0 0.00060 -7.1309 O.I864E 02 333.0 12416.3 124.2 1.1
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = 1500.
ENERGIA LIBRE INTERRACIAL LATERAL = 186.
TIO i/tio log(i/tio) EGL/RT TC EGL CHI RRO
9.2 0.10370 -2.2192 O.I369E 02 327.0 8951.2 24,1 3.0
29.0 0.03443 -3.3673 O.I498E 02 329.0 9858.2 26.5 3.3
63.0 0.01471 -4.2195 0.1573E 02 330.0 10384.7 27.9 3.5
165.0 0.00606 -5.1059 O.I657E 02 331.0 10970.0 29.5 3.7
430.0 0.00233 -6,0638 O.I75IE 02 332.0 11625.5 31.3 3.9
1250.0 0.00060 -7.1309 O.I857E 02 333.0 12364.7 33.2 4.1
TABLA VII
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GRADO DE POLIMERIZACION = 386.
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = 56OO.
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 50.
TIO i/tio log(i/tio) EGL/RT TC EGL CHI RRO
2.3 0.43478 -0.6329 O.II92E 02 323.0 7698.5 77.0 0.7
3.3 0.23571 -1.2528 0.1237E 02 324.0 8015.3 80.2 0.7
7.: 0.13514 -2.0015 0.1286E 02 325.0 8359.5 83.6 0.7
13.0 0.07692 -2.5649 O.134OE 02 326.0 8734.6 87.3 0.8
19.0 0.05263 -2.9444 O.I398E 02 327.0 9145.2 91.5 0.8
160.0 O.OO625 -5.0752 0.1534E 02 329.0 10094.2 100.9 0.9
450.0 0.00222 -6.1092 0.1613E 02 330.0 10647.0 106.5 1.0
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = I5OO. 
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = I86.
TIO , i/tio log(i/tio) EGL/RT TC EGL CHI RRO
2.3 0.43478 -0.3329 O.II86E 02 323.0 7660.2 20.6 2.6
3.3 0.28571 -1.2523 O.I23IE 02 324.0 7974.9 21.4 2.7
7.^ 0.13514 -2.0015 O.I279E 02 325.0 8316.3 22.4 2.8
13.0 0.07692 -2.5649 0.1333E 02 326.0 8688.2 23.4 2.9
19.0 0.05263 -2.9444 O.I39IE 02 327.0 9095.1 24.4 3.0
160.0 0.00625 -5.0752 O.I525E 02 329.0 10035.4 27.0 3.3
450.0 0.00222 -6.1092 0.1603E 02 330.0 10582.4 28.4 3.5
TABLA VIII
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GRADO DE POLIMERIZACION = 166,
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = 56OO,
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = 5O.
TIG i/tio LOG(i/tio) egl/rt TC EGL CHI rro
6.5 0.15385 -1.8718 0.1112E 02 320.0 7116.0 71.2 0.6
11.0 0.09091 -2.3979 O.II5IE 02 321.0 7389.5 73.9 0.7
25.0 0.04000 -3.2189 0.1193E 02 322.0 7685.4 76.9 0.7
38.0 0.02632 -3.6376 0.1239E 02 323.0 8006.5 80.1 0.7
100.0 0.01000 -4.6052 O.I29OE 02 324.0 8356.5 83.6 0.8
260.0 0.00335 -5.5607 0.1345% 02 325.0 8739.5 87.4 0.8
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = I5OO. 
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = I86.
TIO i/tio LOG(i/tio) egl/rt TC EGL CHI RRO
6.5 0.15385 -1.8718 O.llOOE 02 320.0 7042.4 18.9 2.4
11.0 0.09091 -2.3979 O.II38E 02 321.0 7308.9 19.6 2.4
25.0 0.04000 -3.2189 0.1180E 02 322.0 7596.1 20.4 2.5
38.0 0.02632 -3.6376 0.1224E 02 323.0 7906.7 21.3 2.6
100.0 0.01000 -4.6052 O.I272E 02 324.0 8244.2 22.2 2.8
260.0 0.00385 -5.5607 O.I325E 02 325.0 8611.3 23.1 2.9
ENERGIA LI$RE INTERFACIAL BASAL = 2000.
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL LATERAL = I86.
TIO i/tio log(i/tio) egl/rt TC EGL CHI RRO
6.5 0.15385 -1.8718 O.I469E 02 320.0 9398.5 25.3 2.4
11.0 0.09091 -2.3979 O.I519E 02 321.0 9754.2 26.2 2.4
25.0 0.04000 -3.2189 0.1574E 02 322.0 10137.9 27.3 2.5
38.0 0.02632 -3.6376 0.1634E 02 323.0 10553.2 28.4 2.6
100.0 0.01000 -4.6052 O.I698E 02 324.0 11004.4 29.6 2.8
260.0 0.00385 -5.5607 O.I769E 02 325.0 11496.0 30.9 2.9
TABLA IX
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GBADO D3 POLIHERIZAGIOn = 9 0.
LIBRE INTER?AGI AL BASAL = 1500.
OLBRSIA LIBRE INTERRACIAL LATERAL = 186.
::i: 1/ : 1 10 }( 1/210) BGL/RT TC EGL GHI RRO
2,3 :3478 -0.8329 0.1042E 02 317 .0 6604.5 17 .8 2.2
3.3 253I0 -1.3350 O.IO75E 02 318.0 5840.1 18.4 2.3
6, 6 15152 -1.3071 0.1112E 02 319 .0 7093.5 19.1 2.4
1 : 1:000 -2.3025 O.II5IE 02 320 .0 7355 .4 19 .8 2.5
25.C -3.2189 O.II93E 02 321 .0 7551.1 20.5 2.5c; " -3.9120 0.12393 02 322.0 7981.2 21.5 2.7
5 -. C - • ::ù57 -5.0106 0.1289E 02 323 .0 8329.2 22.4 2.8
-T-^TD/IT ■! LIBRE INTERRACIAL BAS AL = .2000.
BITBHOIA LIBRE INTERRACIAL' LATERAL 185.
T1C 1/:i 0 IOO/I/2IC'O EGL/RT TC EGL OKI RR
2.3 43478 -0.6329 0.1392E 02 317 .0 8827.8 23 .7 2.
3.8 C * 2531 5 -1.3350 O.I438E 02 318.0 9144.5 24.5 2.
6. 6 0  # 15152 -1.8871 O . U 87E 02 319 .0 9485 .0 25.5 2.
10.0 c, lOCOO -2.3025 0.1539% 02 320.0 9852.1 25.5 2.
25. C • :4Coo -3.2139 0.1597% 02 321 .0 10250.0 27.5 2.
50. C - • ' 2C00 -3.9120 0.1559% 02 322.0 10581.0 28 .7 2.
“2.0 • ::557 -5.0105 0.1725E 02 323 .0 11151.1 3 0 . 0 2.
TABLA X
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G3AD0 33 PCLIEERIZACION = 27.
ENERGIA LIBRE INTERFACIAL BASAL = 1500.
INTERRACIAL LATERAL - 186,
TIC I/TIO LCG(1/T10) EGL/RT TC EGL CHI RRO
1.9 0.52632 -0.6419 0.9434E 01 306.0 5773.4 15.5 2.1
2.7 0.37037 -0.9933 0.10C6E 02 308.0 6I9 8.I 16.7 2.4
4.3 0.23256 -1.4586 0.1042E 02 30 9 . 0 6441.7 17.3 2.5
6 .2 C.15120 -1.8245 0.1083E 02 310. 0 6712.8 18.0 2.7
4.0 07143 -2.6391 0.1182E 02 312 .0 7375.5 19.8 3.3
e g :
TABLA XI
CRECIMIENTO ESPERULITICO EN POLl(OXIDO DE ETILENO).-
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IV.- CRECIMIENTO ESFERULITICQ EN POLl(OXIDO DE ETILENO)
IV.1.- Microscopia de polimeros cristalinos
Los polimeros cristalinos investigados por microscopia op­
tica presentan caracterlsticas peculiares y comunes como consecuencia 
de su carâcter macromolecular. En primer lugar, hemos de senalar que 
un gran niîmero de polimeros cristalizan bajo diferentes formas de es- 
tructuras moleculares Geil (l), Keller (2) (3) e Ingram y Peterlin(4) 
han indicado un gran numéro de distintas superestructuras entre las 
que cabe destacar los monocristales poliméricos, las dendritas, he- 
dritas y esferulitas. La existencia de unas u otras formas viene con- 
dicionada por el modo en que se desarrolla la cristalizacidn del sis- 
tema y, fundamentaimente, de las condiciones térmicas y cinëticas.
La morfologla mâs tfpica de los polimeros cristalizados a 
partir del estado fundido corresponde a las esferulitas que presentan 
simetrfa radial y una fuerte birrefringencia, de modo que, observados 
por microscopia con luz polarizada presentan una cruz de Malta tipi-
ca.— (1,2,5)— *
Las esferulitas son cuerpos cristalinos que se desarrollan 
a partir de estructuras submicroscdpicas por ramificaciôn a partir de 
un nücleo, de modo que su morfologia se origina de estructura fibri- 
lares, aunque otras subestructuras pueden dar lugar a esferulitas. Si 
se acepta un mecanismo de ramificaciôn, el crecimiento esferulltico 
comenzard por un agregado cristalino complejo que radia estructuras 
cristalinas en todas direcciones.
Independientemente del modo en que tenga lugar dicho cre- 
cimiento, este es funciôn del subenfriamiento del sistema siendo tan­
te mâs rapide cuando mayor es aquél.
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de Malta ya citada o bien aparecer como una serie de circules con- 
céntricos claros y oscuros alternantes, dependiendo del mayor o mener 
paso de la hélice. En general, los dos tipos mâs comunes de esferuli­
tas corresponden a estructuras en bandas o en estructuras radiales 
con birrefrigencia positiva o negativa. Las diferentes morfologias 
observadas dependen, de la propia estructura del polimero, de su peso 
molecular y distribucién, de la historia térmica bajo la que se de^-^ 
sarrolla la cristalinidad, la viscosidad del medio, de la posible pr_e 
sencia de diluyentes o disolvente (2,3,9).
El efecto de la estructura y del peso molecular es muy mar 
cado, no s6lo en cuanto a morfologia sino también en cuanto a la ve- 
locidad de crecimiento de estas estructuras habiéndose observado en 
varies sistemas (2)(3),(8).
El factor mâs importante, sin embargo, es la historia tér­
mica del sistema y la temperatura de cristalizacién del mismo como ha 
sido demostrado en los casos de las poliamidas y poliesteres (8) y 
puede ser consecuencia del distinto modo de ordenacién submicroscô- 
pica o por la posibilidad de cristalizacién en diferentes sistemas o 
modificaciones cristalinas, como es el caso de las propias poliamidas 
ya citadas o los ejemplos del polipropileno (il) y del poli(6xido de 
metileno)(12).
La viscosidad del medio puede ser origen de las diferentes 
estructuras encontradas (2)(3), ya esta a su vez depende del peso mo­
lecular, en los sistemas cristalizados a partir del fundido, o bien de 
la concentracién de diluyentes o disolventes mn sistemas dilufdos.
En presencia de estes lîltimos, su naturaleza quimica, las interaccio- 
nes polimero-disol\«Tte y la posibilidad de que el disolvente forme 
parte de la celdilla unidad, condicionan la morfologia obtenida (lO), 
siendo tlpico el fenémeno de induccién de la cristalizacién en siste-
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mas no cristalizables a partir del fundido (9) o la influencia de 
trazas de humedad en la morfologia del poli(adipato de etileno)(5).
Por ' • lado, la velocidad lineal de crecimiento de las 
esferulitas a una temperatura dada es un proceso controlado por la 
nucleacién del sistema. La velocidad de crecimiento puede expresar­
se por
ED A FXnG = InGo - IV-1
en la que Go es una constante, y Ep y son las energlas para el
transporte en la interfase llquido-cristal y la energla libre de nu- 
cleacién respectivamente, definida como ha quedado indicado en el ca- 
pitulo III.
Puesto que el crecimiento esferulltico représenta la forma- 
cién de cristalitos sobre ndcleos ya formados, el modo de crecimien- 
to se ha admitido como la deposiciôn de las cadenas sobre las caras 
del cristal, por un mecanismo bidimensional que conduce, para peso 
molecular infinite a una funcién del tipo
‘ f J l  -
Muchos sistemas han sido analizados de acuerdo con esta hi- 
pétosis, cumpliéndose la linealidad, a bajos subenfriamientos entre 
InG y Tm/Tc
Anâlisis previos, han demostrado en polietileno la gran in­
fluencia del peso molecular (l3) y al anâlisis del crecimiento esfe­
rulltico en polietileno, poli(tetrametil p-sulfenilen(loxano) y poli 
(1,4 trans isopreno)(I4)? de acuerdo con la teorla de nucleaciôn para 
cadenas de peso infinito,(I6), siguiendo el tratamiento teôrico des-
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crito en el cap.III. ha demostrado que el crecimiento esferulltico 
es una funciôn unica de la energla libre de nucleaciôn si se supone, 
en funciôn del peso molecular, una variaciôn de la energla libre in­
terfacial en la base del cristalito.
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IV.2.- MORFOLOGIA Y CRECIMIENTO ESFERULITICQ EN PQLl(OXIDQ DE ETILENO)
El anâlisis de la morfologia y el crecimiento del POE ha si^ 
do objeto de numerosos trabajos previos, aunque muchos de los resul- 
tados han sido obtenidos sobre muestras no fraccionadas o con distri- 
buciones relativamente amplias, y, en general, en un intervale de pe­
sos moleculares relativamente pequeno.
El POE da lugar a partir del estado fundido, a esferulitas 
muy desarrolladas, y que alcanzan diâmetros del orden de varies mi- 
cras. Dichas esferulitas cuando se obtienen a subenfriamientos rela­
tivamente grandes, son circulares y presentan un borde nitido entre 
la esferulita y el fundido, aunque la habituai cruz de Malta no es 
tan Clara como en otros sistemas. Si el subenfriamiento es pequeno se 
ha encontrado que la esferulita se déforma en los bordes, dando lugar 
a un sistema aparentemente fibri^ .ar y deformado, siendo aparente la 
naturaleza dendritica, de ramificaciôn en el crecimiento de la esfe­
rulita (16,17).
Posteriormente (18) han encontrado dos tipos de esferulitas 
en este pollmero que presentan distinta orientaciôn radial. Kovacs y 
col,(19) han demostrado que cuando se utiliza un procedimiento de au- 
to-siembra, el crecimiento del POE a partir del estado fundido tiene 
lugar en forma de monocristales laminares regulares idônticos a las 
laminillas que se obtienen cuando se cristalizan los polimeros a par 
tir del disoluciones diluldas. La forma y el espesor de estas lamini-
fi
lias varlan entre 100 y 50O A, dependiendo de la temperatura de cris- 
talizaciôn y del peso molecular.
El posterior crecimiento conduce a terrazas en espiral ge 
neradas por dislocaciones, de modo que los cristales degeneran gra- 
dualmente durante el crecimiento en hedritas y esferulitas.
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Esto da lugar a una ténica de "autodecoraciôn" originada 
por los defectOS sobre la superficie que sirven como nucleos para una 
posterior cristalizacién al subenfriar, dando lugar a la apariciôn 
de esferulitas en los bordes e incluso en la superficie de los cris­
tales previamente formados.
Por otra parte el crecimiento esferulltico en este sistema 
ha sido analizado sobre muestras no fraccionadas, estableciendo tem- 
peraturas de fusiôn en equilibrio no adecuadas (20,21,22) sin tener 
en cuenta la influencia del peso molecular utilizando técnicas de 
autosiembra para dar lugar a una concentracién de nucleos constante 
Kovacs y  col. han analizado el crecimiento de sus monocristales deco- 
rados. Pinalmente y  durante el transcurso de esta investigacién Booth 
y  col.(23) y  Godovski y  col.(24) han publicado sus resultados para 
fracciones de bajo peso molecular. Sus resultados adolecen de sérias 
limitaciones. En primer lugar la temperatura de fusién previa es de- 
masiado pequena, lo que hace sospechar un fenémeno de autosiembra en 
el sistema. En segundo lugar no dan cuenta del tipo y  la variacién 
de la estructura en funciôn del peso molecular. Por todas estas razo- 
nes, se ha considerado de fundamental importancia el estudio de la 
morfologia y  la cinética del crecimiento esferulltico que cubren el 
mâs amplio intervale indicado en la literatura, y que complementa el 
anâlisis cinético y  termodinâmico de la cristalizacién del POE.
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IV.3.- PARTE EXPERIMENTAL
IV.3.1.- Aparatos
Se ha usado un microscopio Zetopan-Pol de la casa Reichert, 
quo lleva incorporados un analizador y un polarizador giratorios. La 
longitud del tube es de I50 mm, y se dispuso de distintos oculares y 
un objetivo apocromâtico de 10 aumentos y ? mm, de distancia focal 
(25,26,27). Se trabajô en luz transmitida, con iluminaoiôfi propor- 
cionada por una Idmpara de Hg de bajo voltaje (l2 volt.)
El microscopio permits por desviaciôn de la ôptica, la ob- 
tenciôn de microfotograffas, las cuales se tomaron con una mâquina 
Remica III y pelicula Kodak Panatomic de 16 DIN y grano fine. La me- 
dida de la intensidad luminica transmitida era realizada por un expo- 
sfmetro Remiphot, que proporciona autornâticamente la exposiciôn nece- 
saria para la fotografla.
Se utilizô también una platina calentable PP2 de la casa 
Metier, que se fija al estâtico del microscopio por dos grapas de 
sujeccién, y que va conectada a una unidad de control de temperatura 
PP5 de la misma casa. Este sistema tiene una correcciôn automâtica del 
calor suministrado, controlado por la sehal transmitida por un termo- 
par embutido en la platina a la unidad de control, la cual mediante 
un circuito que incluye un sistema de cuarzo incréments, o disminuye 
la energla, suministrada al conjunto de la platina por una resistencia 
de platinu. La termostatizacién del conjunto se logra por la circula- 
cién de aire, forzada por un ventilador acoplado a la platina. La tem­
peratura puede mantenerse constante con una oscilacién de -0,05^ 0 
durante périodes del orden de una hora.
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IV.3.2.- Calibrado
Para la determinaciôn de los radios de las esferulitas se 
us5 un micrômetro ocular, que se calibré (4) mediante una escala gra 
duada, grabada sobre un portaobjetos.
La platina calentable se calibré frente a distintas mues­
tras patrones, determinando un punto de fusién, obteniéndose una exa_c 
ta concordancia entre las temperaturas leldas y las encontradas en 
las tablas.
En cuanto a las condiciones de constanoia de temperatura, 
se midié ésta por medio de un termopar Pe-constantan conectado a un 
galvanémetro de espejo y se registraron medidas a distintos tiempos 
observandose una variacién de to,05®C en todo el tiempo considera­
do. Gomprobândose asimismo la linealidad de los programas de incre- 
m.ento de temperatura.
IV.3.3.- Procedimiento Operative.
Las observaciones que se hicieron fueron de dos tipos?
a)Microfotograffas de las estructuras cristalinas a distintos tiempos 
y temperaturas de cristalizacién, as! como en distintas condiciones 
de cristalizacién, que serân explicadas mâs adelante.
b)La velocidad de crecimiento de estas entidades cristalinas a distin 
tas temperaturas de cristalizacién.
Para elle se préparé una pequena cantidad de muestra en un 
portaobjetos, la cual se fundia y cubrla con un cubreobjetos de 0,l3 
mm. de espesor, dejando cristalizar después la muestra. Posteriormen­
te se colocaba el conjunto sobre un calentador a IIO^C y se mantenia 
a esta temperatura durante 5 minutes, transfiriéndose a continuacién
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a la platina calentable, previamente estabilizada a la temperatura 
de cristalizacién deseada. El micrometre ocular se colocaba centra- 
do con la esferulita con la ayuda de los mandes latérales y se re- 
gistraba el radio de la esferulita a distintos tiempos.
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IV.4.- RESULTADOS Y DISCUSION
Refiriéndonos en primer lugar a la morfologia de las esfe­
rulitas obtenidas, ésta depende del peso molecular, de la Te y de 
los tratamientos térmicos posteriores,
Cuando el peso molecular es superior a 17OOO y a la cris­
talizacién tiene lugar a subenfriamientos relativamente pequenos las 
esferulitas son de simetria radial y fibrilares, mostrando una cruz 
de Malta no tan marcada como en otros polimeros, sin delimitacién 
de sus brazos como consecuencia de que el eje principal de la indi- 
catriz no es totalmente paralelo a la direccién de uno de los pia­
nos de polarizacién aunque no esté muy alejado de ella. La figura 
(1) ilustra el crecimiento de la fraccién de peso molecular M=636000 
para una Te de 52^0 en funcién del tiempo.
Por el contrario, cuando el peso molecular es inferior a 
17000, por ejemplo M=4500 y para una Te elevada (5OSC) aunque la 
iniciacién y el crecimiento posterior esferulltico es similar a me- 
dida que la esferulita crece aparece una deformacién de la misma, 
pasando de una forma inicial fig.(2) a estructuras poligonales como 
puede apreoiarse en la fig.(3).
Este cambio de morfologia es consecuencia del subenfria­
miento relativo de las esferulitas, ya que en la zona de bajos pesos 
moleculares el subenfriamiento relativo es mucho menor que en la zo­
na de altos pesos moleculares, y coincide con los datos previos de 
Price (17).
A tiempos prolongados de cristalizacién y en aquellos ca­
sos en que no hay impedimento entre esferulitas, el crecimiento en
«M =636x10^
Tc= 52’C
t=2’5”
t=3’1ü”
t= 4’25”
fig1
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forma dendrftica es manifestado plenamente fig.(4) pudiendose apre- 
ciar claramente una textura de tipo pluma, con un eje central y ra­
mas latérales con un ângulo prâcticamente constante. Hay que hacer 
notar que la extrema sensibilidad del crecimiento con la temperatura 
y la baja conductividad térmica de este pollmero da lugar a un retra- 
80 de la velocidad de crecimiento. Las ramas latérales observadas son 
debidas a alineaciones diferentes de los cristalitos con respecto a 
los pianos de polarizacién.
Un ejemplo mâs espectacular de este cambio de morfologia 
se pueden ver en la figura (5), donde se presentan las estructuras 
obtenidas por cristalizacién isotérmica de una fraccién de peso mo­
lecular 8000 a dos temperaturas de cristalizacién. La forma poligo- 
nal se obtuvo al cristalizar a 50*0 la parte central de la misma pré­
senta una zona de extincién oscura que no se observaba en los casos 
anteriormente presentados, lo que puede interpretarse como del tipo 
originado a partir de un monocristal en forma de aguja (2). Este ti­
po de variacién de la morfologia ilustra de nuevo la influencia de 
la temperatura de cristalizacién sobre la misma,
Cuando el tiempo de cristalizacién es mucho mayor la defor­
macién conduce a una morfologia de tipo estrella, como puede apreciar- 
se en la fig.(5).
Otra consideracién interesante se refiere a la influencia 
del tratamiento térmico después de cristalizacién. Un ejemplo lo cons 
tituye la modificacién de la morfologia en la fraccién de peso mole­
cular 17000 que después de cristalizacién isotérmica a 52*C fue guben 
friada a -2020. En la fig.(6) se puede ver que hasta un determinado 
radio la textura es radial, observândose después una circunferencia
il
J .
M = 4'5x10^
Te 50”C
t=2ü’3ü’
t = 23'35"
t= 27'25"
fig 2
m = 4 ’5 x 1G^
T c = 5 0 ’
t=32 ’
t=35’
t =3630"
f ig3
rM =4’5x10^  
V  50°C
t = 60'
fig 4
'fÿll
m=8x10^ 
Te 50” C 
t = 19’30"
T e 5 2 ”C  
t = 118'22”
fig 5
figs
m -1 7 x10' Tc=52"C -> -20"C
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mâs oscura que délimita cl tamano que alcanzô la esferulita hasta el 
memento en que se suhenfriô. En la corona circular siguiente se obser­
va una estructura de circunferencias claras y  oscuras hasta cubrir 
completamente el campo. En la fotografla se puede observar asimismo 
parte de otras dos esferulitas que se desarrollaron hasta que su cr^ 
cimiento fue impedido por el choque con la comentada. Como se indicé 
anteriormente la textura de la esferulita observada bajo luz polari­
zada depende del tipo de • tBn^ ollamiento helicoidal de las cadenas p_o 
liméricas a lo largo de los radios, de forma que dependiendo del me­
nor o mayor paso de la hélice, la indicatriz adopta una o varias 
orientaciones con respecto al piano de la luz polarizada, obtenién­
dose distintos tipos de extincién, a saber cruz de Malta, extincién 
radial en forma de zig-zag, circunf erencias concentricas claras y o_s 
curas alternantes etc. La explicacién cinética es clara, ya que la ye 
locidad de cristalizacién a -20^0 es mucho mayor que a un subenfria­
miento tan pequeno como ll^C y las dimensiones criticas en equilibrio 
del cristalito (g, directamente relacionada con el paso de la hé­
lice, sufren un cambio muy brusco dando origen a las dos texturas 
observadas.
En segundo lugar, el principal objetivo del anâlisis micro£ 
cépico que se ha llevado a cabo, corresponde al anâlisis del creci- 
miento esferulltico, y su comparacién con los resultados, anterior­
mente descritos, obtenidos por dilatometria y calorimetria.
Antes de analizar dicho crecimiento, se realizaron experien 
cias sobre la influencia de las condiciones de fusién, previa a la 
cristalizacién.
Cuando se reproduce en microscopia el tratamiento térmico 
previo a cristalizacién que se detallo en dilatometria se observan
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una serie de hechos. Si se calienta la muestra muy por . encima de su 
fusién experimental durante 5 minutes y se deja cristalizar a una 
temperatura dada, se forma el ndcleo de la esferulita y esta crece 
linealmente con el tiempo.
Cuando esta esferulita se lleva a fusién pero solo pocos 
grades por encima de su temperatura de fusién, es decir, si las lïl- 
timas trazas de birrefringencia desaparecen a 66sc (M^ = 636000) y 
se continua calentando hasta 70*C, pasando después de 5 minutes a 
la misma temperatura de cristalizacién anterior, la esferulita roa- 
parece al mismo tamaho que tenfa cuando desaparecié. Lo mismo se ob­
servaba cuando se calentaba hasta SO^C. Si por el contrario se ca- 
lentaba a temperaturas superiores a 90*C, al volver a cristalizar 
no aparece la esferulita compléta, sino que se forma un ndcleo que 
crece linealmente con el tiempo a la misma velocidad que en la pri­
mera experiencia.
También es de hacer notar que tanto si se obtiens la es­
ferulita compléta como si es el nucleo aparecen en la misma posicién 
en el campo de observacién en todos los casos. En todos los casos 
la birrefringencia desaparecia a la misma temperatura, de acuerdo 
con lo que ocurrfa en dilatometria en la que cualquiera que fuera 
el tratamiento térmico previo a cristalizacién, la temperatura de 
fusién era la misma. La morfologia es asimismo independiente del 
tratamiento térmico previo, es decir viene determinada por la tempe­
ratura de cristalizacién.
Los valores del radio de la esferulita con respecto al 
tiempo estan representados en las figs. (7,8) para los pesos mole­
culares 7300, 17000 y 9:5000. Se observa en estas figuras la linea-
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lidad del crecimiento con el tiempo. En la fracci6n de ‘•'•45000 se 
observa a la temperatura de cristalizaciôn de 55^0 que a partir de 
cierto instante existe otra recta, de mener pendiente, es decir, que 
a partir de esc memento la velocidad del proceso es mener? debido a 
que en el desarrollo del proceso dos esferulitas habian entrado en 
contacte y se impedian mutuamente el crecimiento. Los resultados es- 
tan recogidos en la tabla IV-1.
Es de hacer notar que para la fraccion de mener peso mole­
cular no se pudo obtener la cinëtica mas que a très temperaturas de 
cristalizaciôn, ya que todos les intentos realizados para obtener 
la correspondiente isoterma a temperaturas superiores fracasaron, 
debido a que el fundido es muy fluido y no puede prepararse bien la 
muestra. Por otro lado las limitaciones técnicas, ya que no se puede 
trabajar con distancias focales inferiores a 7 mm. con la platina 
Metier, ban impedido el realizar isotermas en un intervalo de tem­
peraturas mayor.
En la fig,(9) se ha rcpresentado la variaciôn de la velo­
cidad de crecimiento esferulitico trente a la temperatura de crista- 
lizaciën. Se observa una ligera curvatura de las velocidades para 
todos los pesos moleculares represent ados, Asimismo se han incluido 
en la figura los resultados obtenidos por otros autores (23,24) ob- 
servândose una buena concordancia de los datos, en los pesos mole­
culares comunes,
Por otra parte, aunque no se han realizado medidas cuanti- 
tativas al respecto, se observa que el numéro de nucleos que se for- 
man es muy pequeho, tanto menor cuanto mds alta es la temperatura 
de cristalizaciën.
o
LT\
CO
ITv LC
CvJ
LT\
VO
LT\
CO
VO
CO
CO m
CMCO LOv
OCM OJ
CM VO COT— (J\ Trf-vo
LT\
COm
CMm
CO
CO
CO CO 
CM vi-
CM
CO
CT» CM CO
VO CM
in
LT\ir\
IT\ OJ
LT\ CM LT\ 0 0
CO CO
CM
o
c:
c3
53•H
-P
•H
c3
53•H
.5
S3
O
o
o
•H
-P
V!
r-i
53
O VO
•H
o Ü
Ü Cu
IS3
o •H
-p H
53 Cj
O -P
•H CQ
g •H
*H P
O O
0
P O
Ü 'zi
O c
c3
S
Cj -P
Cu
•H P
Ü o
O Ph
(H g
O o
t>- -p
-166-
La variaciôn de la velocidad de crecimiento con el peso 
molecular, se puede ver en la fig. (lO), donde se observa que a par­
tir de un cierto peso molecular la velocidad de crecimiento es in- 
dependiente del mismo. La forma de esta grâfica es la misma que la 
de la representacion de los t^   ^trente al peso molecular, que se 
presento en el capitule I.
La dependencia de la velocidad de crecimiento corresponde 
a la variaciôn de la energia libre del proceso trente al peso mole­
cular, que sigue siendo la tuerza directriz del proceso. Resultados 
andlogos han sido publicados por Booth y colaboradores (23)9 obser- 
vdndose asimismo en los datos de estes autores que la velocidad de 
crecimiento es independiente del peso molecular, aun habiendo usado 
temperaturas de tusiôn previa inferiores a lOO^C y obteniendo por 
tanto mayores velocidades de cristalizaciôn que las obtenidas en es­
te trabajo como resultado del etecto de autosiembra, que tué amplia- 
mente comentado en el capitule I. Se puede, pues, atirmar que la na- 
turaleza del crecimiento es del mismo tipo que la nucleaciôn.
Si se analiza el coeticiente de temperatura del crecimien­
to, anâlogamente a como se hizo con la nucleaciôn, representado el 
logaritmo de la velocidad directa de crecimiento trente a la 
tunciôn de subentriamiento Tm/ AR RT utilizando como Tm los determi- 
nados en el capitule II. Los datos expérimentales para cada peso mo­
lecular estan bien representados por lineas rectas, como se puede ob- 
servar en la tig.(ll).Las pendientes de estas lineas son proporcio- 
nales al producto de las energîas intertaciales del cristalito ce eu? 
observdndose que las pendientes son tanto menores cuanto mayor es el 
peso molecular. Para los pesos moleculares mayores, las rectas son 
sensiblemente paralelas en tanto que para los menores tienen una
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pendiente menor en valor absoluto.
La obtenciôn de lineas rectas en esta representacion quae­
re decir que el proceso déterminante de la cinética es la nucleaciôn, 
es decir que cuando las fluctuacicnes energéticas en la masa fundi- 
da alcanzan un valor critico, se forma un nucleo de tamano crftico 
que croce por deposiciôn lateral de las cadenas de la zona amorfa 
circundante sobre las caras de este cristalito hasta alcanzar un ta­
mano de equilibrio
Los valores del producto Ce Ou para los distintos pesos 
moleculares estân representados en la fig. (l2) donde se incluyen 
asimismo los determinados del anâlisis del coeficiente de temperatu­
ra en las experiencias realizadas por dilatometria. Estes valores 
coinciden satisfactoriamente, lo que indica que, independientemente 
de las distintas morfologias que se obtienen dependiendo de las con- 
diciones de experimentaciôn, la energia libre interfacial del nucleo 
y del cristalito maduro son esencialmente las mismas, con lo que se 
comprueba la hipôtesis de *ec-->°en utilizada en el capitule II.
El coeficiente de temperatura del crecimiento puede anali- 
zarse de acuerdo con la ecuacion IV-1 si se calculan los valores de 
A.E para nucleaciôn bidimensional de acuerdo con la ecuaciôn III-22 
de (13,14).
De acuerdo con dicha ecuaciôn, una representaciôn de log 
G (siendo G la velocidad de crecimiento esferulitico) frente a 
AF*/rT dara lugar a una linea recta de pendiente -1, Como en el 
caso de cristalizaciôn total discutido en el capitule III la asig- 
naciôn de diferentes valores de o e conduce a conclusiones simi- 
lares, las fracciones de menor peso molecular un ligero aumento
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del valor de cë. Si se utilizan los valores de que corresponden
a la fig. (12) solo las fracciones de I7OO a 636000 dan lugar a una 
linea recta de pendiente -1, demostrando la invariabilidad en esta 
regiôn de la energia libre interfacial con el peso molecular. Las 
fracciones de menor peso molecular no da lugar a pendiente -1 como 
consecuencia de los factores discutidos en el capitule precedente y  
fundamentaimente como consecuencia de que en la regiôn en que
Ç''-K dicho tamanr- y la Tm son muy sensibles a la dis-
tribuciôn de pesos moleculares de la fracciôn. Para que dichas frac­
ciones entren dentro de la poblaciôn de puntos de la fig, (l3) es 
necesario asignar un valor de %  ligeramente superior para estas 
fracciones, estando en contradicciôn de nuevo con los resultados en- 
contrados en otros sistemas.
En el anâlisis del crecimiento esferulitico se ha ignora- 
do la posibilidad de cambio en el mecanismo de nucleaciôn, que se 
puedcn producir en la regiôn de bajos pesos moleculares en la que 
se forma mas de un tipo de cristal maduro, Sin embargo la velocidad 
de cristalizaciôn no debe ser afectada por cambios en el mecanismo 
si estes tuvieran lugar,
Finalmente, hemos de discutir el aspecto mds intercsante 
y que corresponde a la comparaciôn entre los datos dilatomôtricos y 
los de crecimiento esferulitico. Ha sido ampliamente establecido 
(16,19) que el crecimiento esferulitico tiene lugar por un mecanis­
mo bidimensional, Por otro lado, no es posible establecer el meca­
nismo a partir de datos dilatométricos do cristalizaciôn en bloque, 
ya que représenta un mecanismo inicial de nucleaciôn seguido de un 
proceso de crecimiento, cuyos coeficientes de temperatura pudieran 
no ser similares. La utilization del anâlisis teôrico a partir de
-173-
la energia libre de nucleaciôn ha sido puesta en duda por estas con- 
sideraciones. Sin embargo, la exacta concordancia en el anâlisis de 
dicho coeficiente entre nuestros datos microscopicos y dilatométri­
cos, demuestra que la utilizaciôn de dichas teorias a la cristali- 
zacion en bloque es adecuada, y que cuando se asignan los valores 
de O q  en funcién del peso molecular el proceso de cristalizaciôn 
viene descrito por la energia libre de nucleaciôn.
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CONCLÜSIONES
El présente trabajo de investigaciôn constituée una apor- 
taciôn original al estudio del estado cristalino en poliéxido de eti- 
leno, habiéndose analizado los parâmetros cinéticos y termodinâmi- 
008 de la cristalizaciôn y fusiôn de este sistema en funciôn del pe­
so molecular, asf como la morfologfa cristalina y el crecimiento es- 
ferulîtico en el sistema cristalizado a partir del estado fundido.
Las conclusiones que pueden obtenerse a partir de los re­
sultados expérimentales y teôricos descritos en los «apitulos pre- 
cedentes son los siguientess
1.- La cristalizaciôn del POE a partir del estado fundido, analiza- 
da por dilatometria sigue la forma general y caracteristica de 
la cristalizaciôn de polfmeros a los bajos subenfriamientos 
utilizados. El anâlisis de la influencia de la temperatura de 
fusiôn previa a la cristalizaciôn, pese a la controversia exis- 
tente, demuestra inequivocamente que cuando se alcanza la tempe­
ratura de fusiôn termodinâmica en equilibrio, las isotermas de 
cristalizaciôn son enteramente reproducibles y no dependen de 
dicha temperatura.
2.- El anâlisis de las isotermas de cristalizaciôn demuestra que si- 
guen las ecuaciones de Avrami y Gbler-Sachs sin que la introduc- 
ciôn del factor de impedimento de unos centres sobre otros en la 
primera varie las conclusiones obtenidas, El exponents de dichas 
ecuaciones corresponde a un valor unico y entero igual a 3, que 
représenta un mecanismo de nucleaciôn y crecimiento homogéneo y
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bidimensional. Valores fraccionarios encontrados anteriormente 
en la literatura, deben ser resultado de heterogeneidad de las 
fracciones, o de temperaturas de fusiôn alejadas de condiciones 
de equilibrio. Las explicaciones basadas en postular diverses 
mécanismes estân en error.
3.- Los parâmetros de velocidad de la cristalizaciôn para un suben- 
friamiento dado demuestran la gran influencia del peso molecu­
lar en la velocidad de cristalizaciôn. La dependencia de dicha 
velocidad reside en diferencias en la energia libre de nuclea­
ciôn y la energfa de transporte en la interface liquide cristal, 
Cuando las dimensiones crfticas se reducen utilizando grandes 
subenfriamientos la influencia del peso molecular no es tan 
acusada.
4.- La extensiôn a grandes subenfriamientos, realizada por calori- 
metria, demuestra la influencia de la energfa de transporte a 
estes subenfriamientos, dando lugar a la apariciôn de un mâximo 
de velocidad de cristalizaciôn.
5.- La temperatura de fusiôn en equilibrio para el cristal de ta­
mano infinite debe analizarse a niveles de cristalinidad muy 
pequehos, para evitar las complicaciones inherentes al crecimien 
to.Dicha temperatura corresponde en este sistema a 349®K, con 
una entalpia de fusiôn de I98O cal/mol de unidad que se répite. 
La temperatura de fusiôn para tamano finite depende fuertemen- 
te del peso molecular en el intervalo comprendido entre 1200
y 17000.
6.- El anâlisis del coeficiente de temperatura de la cristalizaciôn, 
realizado en funsiôn de la energia libre de nucleaciôn segân la
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teorla de Mandelkern, Patou y Howard demuestra que la energia 
libre interfacial en la cara 001 del cristal no varia con el 
peso molecular cuando el tamano crltico del nucleo es mucho me­
nor que la longitud de la cadena, caso que ocurre en la regiôn 
de pesos moleculares entre I7OOO y 636OOO. Como consecuencia 
de las interfaces distorsionadas los valores de las energlas 
libres interfaciales son altos. En la zona de pesos molecula­
res comprendidos entre 1200 y I7OOO aparecen valores para dicha 
energia ligeramente mâs altos que en la zona de altos pesos mo­
leculares como consecuencia de los valores discretes de los ta- 
manos de las entidades cristalinas, en la regiôn en que Ç*-->x, 
dando lugar a la existencia de grandes cilios en la interface.
7.- La morfologla de las esferulitas obtenidas en POE depende del 
peso molecular y de las condiciones de cristalizaciôn y trata- 
miento tôrmico. Para pesos moleculares altos y subenfriamientos 
pequehos la esferulitas son de simetrla radial y de naturaleza 
fibrilar, en tanto que a pesos moleculares inferiores a I7OOO 
el crecimiento es en forma dendritica con deformaciones poligo- 
nales hasta morfologias tipo estrella. A tiempos prolongados de 
cristalizaciôn y en los casos en que no hay impedimentos entre 
esferulitas se observan texturas tipo pluma con un eje central 
y ramas latérales originadas por alineaciones diferentes de los 
cristalitos con respecto a los pianos de polarizaciôn.
8.- La velocidad de crecimiento esferulltico es funciôn del peso 
molecular, presentando un mâximo de velocidad en la zona de 
pesos moleculares de I7OOO. El anâlisis del coeficiente de 
temperatura del crecimiento esferulltico bidimensional, condu-
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ce a resultados anâlogos a los obtenidos a partir de datos de 
cristalizaciôn en bloque dilatométricos. La exacta concordancia 
entre ambos demuestra que se puede utilizer el anâlisis teôrico 
a partir de la energia libre de nucleaciôn para explicar el coe­
ficiente de temperatura de la cristalizaciôn.
